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Diese Arbeit widmet sich der Untersuchung des Zeolithkollapses, wobei zwei Hauptaspek-
te beleuchtet werden sollen. Zuerst wird der Frage nachgegangen, ob der amorphisierte
Zeolith eine Na¨herung an das perfekte Glas nach dem Kauzmann-Paradox darstellt. Die-
sem kann sich auf dem klassischen Weg der Unterku¨hlung einer Schmelze nicht beliebig
stark angena¨hert werden, sodass die Amorphisierung einer hochsymmetrischen kristallinen
Struktur eine interessante Alternative darstellt. Es kann jedoch gezeigt werden, dass die
vollsta¨ndig ro¨ntgenamorphisierte Endphase in ihren strukturellen Eigenschaften einem klas-
sischen schmelzgegossenen Glas entspricht.
Da der Kollapsprozess von Greaves [1] als zweistufig postuliert wird, ist die zweite Fra-
ge, die nach der Existenz und der Beschaffenheit der zuerst auftretenden U¨bergangsphase.
Als entscheidender Schritt kann dabei das Aufzeigen der generellen Mehrstufigkeit des Kol-
lapsprozesses mit Hilfe von Molekulardynamik-Simulationen und Fluoreszenzuntersuchungen
an Eu3+-ausgetauschtem Zeolith gesehen werden.
Abstract
An amorphized zeolite is widely suggested to be a good approximation for the perfect glass
according to the Kauzmann paradox, which cannot be reached with arbitrary precision via
the classical procedure of super-cooling a melt. However, this work shows that the completely
amorphized end phase of the thermally induced zeolite collapse corresponds in its structural
properties to a melt-quenched glass.
On the other hand, fluorescence investigations on Eu3+ exchanged zeolites and molecular
dynamics simulations support the general two-step character of the zeolite collapse proposed
by Greaves [1]. Thus, there is a transition phase in the amorphization process which remains




Im Ganzen liegen [im Zeolithen] sehr locker gepackte Strukturen vor, die von vornherein bei
Erhitzung eine Gitterumwandlung weit vor dem Schmelzpunkt erwarten lassen.
Werner Schmitz [2]
Dieses Zitat entstammt einer der a¨ltesten Publikation u¨ber den Zeolithkollaps aus dem
Jahre 1977. Da sie auf Deutsch abgefasst ist, ist sie recht unbekannt geblieben, beschreibt
und erkla¨rt aber schon vieles, was noch zahlreiche weitere Wissenschaftler in den darauffol-
genden Jahren bis in die Gegenwart bescha¨ftigen wird. Der Zeolithkollaps ist ein erwartbares
Pha¨nomen. Ebenso wie ein Kartenhaus bei immer sta¨rker werdenden Vibrationen seiner Un-
terlage irgendwann zusammenbrechen wird, so gibt auch das offenporige weite Netzwerk von
Zeolithen unter Energiezufuhr irgendwann nach und kollabiert in eine ungeordnete Phase,
die auch einen Glasu¨bergang aufweist. Dennoch ist noch vieles insbesondere im Ablauf dieses
Prozesses unvollsta¨ndig verstanden.
Etliche Jahre waren die meisten Arbeiten auf diesem Gebiet vor allem pha¨nomenologischer
Natur und untersuchten verschiedene Amorphisierungsbedingungen und das Rekristallisati-
onsverhalten der amorphen Phase. Einen wichtigen Wendepunkt markiert die Arbeit von Ne-
ville Greaves et al. aus dem Jahr 2003 [1]. Er ist der Erste, der den Focus auf die strukturellen
Abla¨ufe wa¨hrend des Kollapses legt und eben fu¨r diesen eine Zweistufigkeit postuliert. Die-
ses Modell wird anschließend von vielen vor allem fu¨r Druckamorphisierungsreaktionen [3,4]
und Simulationen [5–7] aufgegriffen. Auf die Beschaffenheit der einzelnen Phasen und die
entsprechenden U¨berga¨nge wird im zweiten Teil der Einleitung eingegangen werden.
Die ersten systematische Untersuchungen zum Zeolithkollaps stammen, wie bereits erwa¨hnt,
von Schmitz aus dem Jahre 1977 [2] sowie von Hitoshi Mimura und Takuji Kanno aus dem
Jahre 1980 [8]. Letztere untersuchten sechs verschiedene Zeolithe mit Na, Sr und Cs als la-
dungsausgleichenden Ionen auf ihre Amorphisierungs- und Rekristallisationseigenschaften.
Zusammen mit den Arbeiten der folgenden Jahre [9–12] waren dies vor allem Untersuchun-
gen, die auf die thermische bzw. hydrothermale Besta¨ndigkeit der Zeolithe zielten.
Mitte der 1990er Jahre begann die Gruppe um Cleo Kosanovic´ mit ihren umfangreichen
Arbeiten zum Zeolithkollaps, wobei sie zuerst die mechanische Amorphisierung durch ku-
gelmahlen betrachtete [13–15], bevor sie auch zu thermischer Amorphisierung und Kinetik-
untersuchungen sowohl des Zeolithkollapses als auch der Rekristallisationsprozesse u¨berging
[16–20]. Dabei wurde der Kollapsprozess bei isothermen ebenso wie bei dynamischen Unter-
suchungen stets als ein Prozess mit einer Kinetik erster Ordnung, also als monoexponentieller
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Prozess betrachtet [18,20].
Ebenfalls Mitte bis Ende der 1990 Jahre entstanden die ersten Publikationen zur Druck-
amorphisierung von Zeolithen [21–23], in denen auch erstmals ein Vergleich mit
”
thermi-
schen“ Glas vorgenommen wurde [21]. Außerdem wurde zum ersten Mal die Reversibilita¨t
der Druckamorphisierung beschrieben [24].
In der bereits erwa¨hnten Arbeit von Greaves et al. [1] wiederum wurde das erste Mal der
thermische Kollaps mit der Druckamorphisierung verglichen und fu¨r die selben Kollapszeiten
als vom Ablauf identisch beschrieben. Diese Erkenntnis ist nicht offensichtlich, da der optisch
beobachtbare Endzustand nicht derselbe ist. Wa¨hrend nach der Druckamorphisierung keine
Zeolithpartikel mehr erkennbar sind [1], liegen diese nach der thermischen Amorphisierung
nahezu unvera¨ndert vor [16, 25]. Die weitaus bedeutendere These der Vero¨ffentlichung von
Greaves et al. [1] ist jedoch der Umstand, dass er den Zeolithkollaps als zweistufigen Pro-
zess beschreibt, in dem zuerst eine weniger dichte amorphe Phase (low density amorphous
- LDA) durchschritten wird, bevor der Kollaps in einer dichteren amorphen Phase (high
density amorphous - HDA) endet. Dieses Konzept des Polyamorphismus, des Vorliegens von
mehreren, strukturell verschiedenen amorphen Phasen wa¨hrend eines Umwandlungsprozes-
ses, ist unter anderem aus Druck- und Temperaturuntersuchungen an Eis bekannt, welche
zur Amorphisierung fu¨hren [26]. Die Benennung in LDA und HDA erfolgte durch Ponya-
tovsky und Barkalov [27].
Cohen et al. betont, dass bei der Festko¨rperamorphisierung, vor allem durch Druck, in zwei
generell verschiedene Umwandlung unterschieden werden muss [28]. Einerseits existieren
druckamorphisierte Materialen, die mit einem klassischen Glas verglichen werden ko¨nnen,
da sie nicht mehr in topologischer A¨quivalenz zu ihrem Ausgangskristall stehen. Anderer-
seits aber gibt es auch eine Klasse von Materialen, die zwar Austausch- und Umordnungs-
prozesse, aber keine Topologiea¨nderung erfahren. Dieses Konzept la¨sst sich auch auf die
U¨berga¨nge wa¨hrend des Zeolithkollaps u¨bertragen. Der LDA-HDA-U¨bergang la¨uft unter
Topologiea¨nderung und irreversibel ab [5,29], sodass die entstehende Phase mit einem klas-
sischen Glas verglichen werden kann [30].
Der U¨bergang vom Zeolithen zur LDA Phase wiederum verla¨uft in Experimenten und Si-
mulationen reversibel [3, 5], sodass nicht von einer Topologiea¨nderung auszugehen ist und
dieser U¨bergang demzufolge als Ordnungs-Ordnungs-U¨bergang zu betrachten ist [31], wie es
auch die demna¨chst erscheinende Publikation von Wondraczek et al. besta¨tigt [32]. Die LDA-
Phase wird außerdem durch eine rund 200 ∘C ho¨here 𝑇𝑔 verglichen mit dem Glas derselben
chemischen Zusammensetzung [29] und sehr geringe Fragilita¨ten 𝑚 ∼ 13 [33] charakterisiert,
welche einer super-festen Flu¨ssigkeit entsprechen. Reines SiO2-Glas weist eine Fragilita¨t von
𝑚 = 20 auf. Greaves et al. erha¨lt diese Daten durch die vergleichende Auftragung von
Amorphisierungszeiten und Relaxationszeiten im Glas. Das setzt voraus, dass es sich um
vergleichbare Prozesse handelt. Außerdem gilt grundsa¨tzlich, dass eine amorphe Phase, die
aus einem kristallinen hochporo¨sen Material erhalten wird, wahrscheinlich eine sehr geringe
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Entropie aufweist. Im Gesamten liegt folglich die Vermutung nahe, dass die LDA-Phase ein
entscheidender Schritt in Richtung eines perfekten Glases nach der Definition von Kauz-
mann [34] wa¨re [33,35].
Insgesamt bietet das Themengebiet des Zeolithkollaps demnach vielfa¨ltige Anknu¨pfungs-
punkte fu¨r weitere Forschung. In dieser Arbeit soll das Augenmerk auf drei interessante
Teilaspekte gelegt werden. Kapitel 4 bescha¨ftigt sich mit der Suche nach der LDA-Phase in
in-situ und ex-situ amorphisierten Proben, der Kinetik des Kollaps- und Rekristallisations-
prozesses sowie dem Vergleich der amorphen Phase mit einem schmelzgegossenen Glas. Es
wird erwartet, dass durch den kollabierten Zeolith strukturelle Zusta¨nde zuga¨nglich werden,
die u¨ber den normalen Schmelzprozess nicht erreicht werden ko¨nnen.
Um weitere Einblicke in den Ablauf des Kollapsprozesses zu erhalten, wurden in Kapitel
5 Molekulardynamik-Simulationen am Modellsystem des SiO2-Faujasits vorgenommen, wel-
che durch schrittweise Volumenreduktion der Elementarzelle den Weg von Zeolith bis zum
Glas beschreiben. Auf diese Weise soll die Zweistufigkeit des Kollapses weiter belegt werden.
Dass bei den einzelnen Simulationsschritten das Volumen konstant gehalten wird, ist im
Vergleich zu den bisherigen Simulationen unter externem Druck [5, 7, 36] ein neuer Ansatz.
Dadurch soll ein Temperatur-Druck-Bereich zuga¨nglich werden, der weitere Aussagen u¨ber
die LDA und den U¨bergang zur HDA ermo¨glicht, denn bisher wird der LDA-HDA-U¨bergang
hauptsa¨chlich u¨ber das Ende der Reversibilita¨t des Kollapsprozesses beschrieben.
Abschließend widmet sich Kapitel 6 vergleichenden XRD- und Photolumineszenzuntersu-
chungen am Eu3+-ausgetauschten Zeolith. Eu3+ soll dabei als Strukturindikatorion den Pro-
zessablauf strukturell besser beleuchten und die Beschaffenheit der LDA-Phase beschreiben,




2 Grundlagen und Methoden
2.1 Zeolithe
2.1.1 Systematik und Aufbau
Bei Zeolithen handelt es sich um natu¨rlich vorkommende oder technisch hergestellte Geru¨stsilikate
mit sehr großen Elementarzellen, die hauptsa¨chlich aus eckenverknu¨pften SiO4- und AlO
−
4 -
Tetraedern bestehen. Der Ladungsausgleich der AlO−4 - Tetraeder erfolgt durch Anionen,
die sich in den fu¨r Zeolithe typischen großen Ka¨figen und Kana¨len befinden. Diese offe-
nen, großra¨umigen Strukturen gehen mit einer geringen Netzwerkdichte einher, die zur Ab-
grenzung von dichteren Geru¨stsilikaten verwendet wird. Die Grenze fu¨r Zeolithstrukturen
liegt bei 19 bis 21 tetraedrisch koordinierten Netzwerkatomen (T-Atomen) je 1000 A˚
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in
Abha¨ngigkeit von der kleinsten enthaltenen Ringstruktur (Siehe Abbildung 1 in [37]). In
natu¨rlichen Zeolithen kommen als Anionen ha¨ufig Alkali- oder Erdalkaliionen vor. Bei Zeo-
lithsynthesen werden je nach Anwendungsgebiet aber auch d- und f-Elemente verwendet
bzw. ko¨nnen spa¨ter durch Ionenaustausch eingelagert werden. Auch kleine allgegenwa¨rtige
Moleku¨le und Ionen wie z.B. H2O, H3O
+, OH− und CO2 werden in die Ka¨fige integriert und
tragen zur Stabilita¨t des Geru¨stes bei. Die natu¨rlich vorkommenden Zeolithe werden in der
Systematik der Minerale nach Strunz als Untergruppe G
”
Geru¨stsilikate (Tektosilikate) mit
zeolithischem H2O; Familie der Zeolithe“ von ”
Silikaten und Germanaten“ gelistet [38].
Die erste Einteilung von Zeolithen nach ihren Netzwerkstrukturen wurde 1974 von Meier
und Olson vorgenommen [39]. Dieser Artikel, der die damals bekannten 27 Netzwerkstruk-
turen enthielt, kann als Vorga¨nger des Atlas of zeolite framework types betrachtet werden,
der zuletzt 2007 in der 6. Auflage, herausgegeben von der Strukturkommission der Interna-
tionalen Zeolithvereinigung (IZA), erschienen ist [37]. Parallel zur gedruckten Form gibt es
auf der Internetseite der IZA die regelma¨ßig aktualisierte Datenbank aller anerkannter Zeo-
lithstrukturen. Diese umfasst aktuell 225 Strukturen (Stand August 2017) [40], von denen
viele bisher nur bei synthetisch hergestellten Zeolithen nachgewiesen wurden. Jede Struktur
wird mit einem Ku¨rzel aus 3 Buchstaben benannt, die sich auf den Namen des Typminerals
bezieht. So wird beispielsweise die Struktur, die nach dem Mineral Faujasit benannt ist, mit
FAU abegeku¨rzt. Unterbrochene Strukturen werden durch einen vorangestellten Bindestrich
vor dem Ku¨rzel gekennzeichnet.
Alle Zeolithstrukturen sind aus sogenannten Sekunda¨rbausteinen aufgebaut (siehe Appen-




Abbildung 2.1: Schematische Darstellung eines Faujasitka¨figs mit Benennung der Se-
kunda¨rbausteine. Die Ecken stellen jeweils ein Tetraederatom dar, die Sauer-
stoffatome auf den Kanten wurden aus U¨bersichtsgru¨nden nicht dargestellt.
Prima¨rbausteinen bestehen. Zu den Sekunda¨rbausteinen za¨hlen beispielsweise auch der So-
dalithka¨fig und der Doppel-6-Ring, die u¨ber Verknu¨pfung ihrer Sechserringe das kubische
Faujasitgeru¨st mit seinem Superka¨fig aufbauen, wie es in Abbildung 2.1 dargestellt ist.
Beim in dieser Arbeit hauptsa¨chlich verwendeten LSX-Zeolith (low silicate zeolite X) han-
delt es sich um einen Faujasit. Die Zwo¨lferringe des Superka¨figs weisen einen Durchmesser
von 7,4 A˚ auf und die Elementarzelle hat bei einer Kantenla¨nge von 24,3 A˚ ein Volumen von
14 400 A˚3 [40]. Die Besonderheit des LSX ist das fast ausgeglichene Verha¨ltnis von Silizium
und Aluminium, wodurch sich auch der Name ableitet.
2.1.2 Synthese
Die erste in einem Labor durchgefu¨hrte Zeolithsynthese ist aus dem Jahr 1862 dokumentiert.
Damals konnte Sainte-Claire Deville erstmals Levyn synthetisch herstellen [41]. Auch wenn
es sich bei dieser Herstellungsmethode bereits um eine Hydrothermalsynthese handelte, sind
die heute großtechnisch angewendeten Verfahren zur Zeolithsynthese auf die Arbeiten von Ri-
chard Barrer und Robert Milton aus den 1940er und 1950er Jahren zuru¨ckzufu¨hren [42–45].
Als Hydrothermalsynthese werden Verfahren bezeichnet bei denen wa¨ssrige Lo¨sungen un-
ter Druckeinwirkung bis maximal zum kritischen Punkt bei 374 ∘C flu¨ssig gehalten werden,
sodass unter diesen erho¨hten Temperaturen eine Kristallisation erfolgen kann. Der erho¨hte
Druck und die erho¨hte Temperatur fu¨hren zu einer besseren Lo¨slichkeit von vielen Verbin-
dungen. Natu¨rliche hydrothermale Prozesse laufen vor allem in Ga¨ngen, Klu¨ften und Spalten
ab wobei die Kristallisation mehrere tausend Jahre dauern kann, dafu¨r teilweise aber auch
sehr große Einzelkristalle liefert. Die zur Zeolithherstellung genutzten Synthesen verlaufen
auf weitaus geringeren Zeitskalen, mit weitaus kleineren Produkten. Grundsa¨tzlich lassen
sich Zeolithsynthesen in vier Phasen einteilen:
∙ Das Vermischen der Edukte, zumeist amorphe Silizium- und Aluminiumoxide mit Al-
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kalihydroxiden und Wasser sowie evt. zusa¨tzlich no¨tiger Templatverbindungen. Dies
ergibt die sogenannte erste amorphe Phase, eine noch inhomogene Startphase von
meist gelartiger Konsistenz.
∙ Die Gleichgewichtseinstellung bei der eine Vielzahl an chemische Reaktionen stattfin-
det, welche bereits zu einer kurzreichweitigen Ordnung fu¨hren. Diese zweite amorphe
Phase weist dieselbe chemischen Zusammensetzung wie der spa¨tere Zeolith auf.
∙ Im Schritt der Keimbildung werden wie in jeder Kristallisation erste a¨ußerst kleine
geordnete Bereiche der neuen Struktur ausgebildet.
∙ Beginnend an den ausgebildeten Keimen kann abschließend das Kristallwachstum er-
folgen.
Dabei sind die Grenzen zwischen den einzelnen Phasen nicht immer zweifelsfrei festzustel-
len. Vor allem aber sind sie nicht notwendigerweise mit den Prozessschritten Ansetzen der
Reaktionsmischung, Alterung des Gels, Aufheizen auf Prozesstemperatur und Halten bei
dieser identisch. Mit der Aufreinigung der Produkte wird die Zeolithsynthese abgeschlossen.
Da die Bindungen in Edukten und Produkt sehr a¨hnlich sind, ist auch der Enthalphie-
unterschied zwischen Edukten und Zeolith nicht sehr groß, sodass die Reaktion insgesamt
als hauptsa¨chlich kinetisch kontrolliert angesehen werden kann [46,47]. Durch die kinetische
Kontrolle der Zeolithbildungsreaktion ist das genaue Einhalten der Vorschrift im Hinblick auf
die Ausgangsstoffe, den pH-Wert, die Reaktionsgefa¨ße, die Temperatur, den Druck und die
Zeit besonders wichtig, um das gewu¨nschte zumeist metastabile Produkt zu erhalten [48–50].
Einen großen Einfluss auf den Verlauf der Synthese hat erwartungsgema¨ß die chemische
Zusammensetzung des Reaktionsgemisches. Die Konzentrationsverha¨ltnisse zwischen den
verschiedenen Netzwerkoxiden (SiO2/Al2O3), den Metallkationen und den Netzwerkoxiden
(M𝑥O/TO2), zwischen den verschiedenen Metallkationen (M𝑥O/N𝑦O) und zwischen Was-
ser und den Netzwerkoxiden (H2O/TO2) beeinflussen die Zeolithstruktur, die chemische
Zusammensetzung des Zeolithen, die Kristallisationskinetik und -temperatur, die Kristallit-
gro¨ße sowie die Stabilita¨t des Produkts [51–58]. Die chemische und thermische Stabilita¨t ist
insbesondere fu¨r ihren Einsatz in der Katalyse a¨ußerst entscheidend. Beide Faktoren werden
maßgeblich vom Aluminiumgehalt des Netzwerks bestimmt [59]. Um die Stabilita¨t der Zeo-
lithe zu verbessern wurden verschiedene Verfahren der Dealuminierung entwickelt, die sich
in drei Gruppen einteilen lassen:
∙ die hydrothermale Behandlung mit Wasserdampf
∙ die chemische Behandlung mit beispw. halogenhaltigen Sa¨uren, Salzen, SiCl4 etc.
∙ eine Kombination aus beiden Verfahren [59].
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Bei der hydrothermalen Dealuminierung wird der protonen- oder ammoniumionenhaltige
Zeolith bei sehr hohen Temperaturen mit Wasserdampf behandelt. Dabei wird das Alumi-
nium als Al(OH)3 abgeschieden. Die verbleibenden SiOH-Gruppen werden durch Si-Atome
neu verknu¨pft [59, 60]. Bei der chemischen Behandlung werden die Aluminionatome durch
die zugesetzte Chemikalie als Aluminiumhalogenid herausgelo¨st [61, 62]. Der genaue Me-
chanismus der Neuverknu¨pfung ist noch unklar, Halasz et al. konnten jedoch zeigen, dass
keine sogenannten Hydroxilnester verbleiben. Sie diskutieren die Ausbildung von gestreckten
SiO2-Ketten durch Kondensation [61]. Dennoch geht die chemische Dealuminierung mit ei-
nem Verlust an Kristallinita¨t einher [61,62]. Einer der bekanntesten dealuminierten Zeolithe
ist der so genannte ultrastabile Zeolith Y (USY), der die Anwendungsmo¨glichkeiten von Zeo-
lithen unter extremen Bedingungen betra¨chtlich erweitert [63]. Dennoch hat auch der USY
Einsatzgrenzen, welche aber durch fortlaufende Forschung erweitert werden sollen [64–68].
U¨ber den eigentlichen Prozess der Zeolithbildung aus einer amorphen gelartigen Phase gibt
es vielfa¨ltige Abhandlungen. Eine Vielzahl davon sind im Review von Cundy [50] aufgefu¨hrt
und erla¨utert. All diese Vero¨ffentlichungen eint die Frage, warum sich wa¨hrend der Kristal-
lisation aus einer amorphen Phase derart große Ka¨fige und Hohlra¨ume bilden und was den
dazugeho¨rigen Prozess bestimmt. Breck schla¨gt dafu¨r folgenden Mechanismus vor: Um die
hydratisierten Alkalimetallionen lagern sich die SiO4- und AlO
−
4 -Tetraeder an, die sich dar-
aufhin u¨ber ihre Sauerstoffatome zu gro¨ßeren Strukturen wie beispielsweise Sodalitka¨figen
verknu¨pfen. Diese wiederum ko¨nnen dann ebefalls durch Verknu¨pfung zu gro¨ßeren Zeo-
lithstrukturen heranwachsen [69]. Bereits in den 1960er Jahren wurde erkannt, dass die-
se strukturdirigierende Wirkung nicht nur von anorganischen Ionen, sondern auch von or-
ganischen Moleku¨len ausgehen kann [70, 71]. Durch Zusatz von verschiedenen organischen
Ammoniumverbindungen konnten sowohl bereits bekannte als auch neue Zeolithstrukturen
hergestellt werden. Die Ausnutzung des so genannten Templateffektes konnte mit wachsen-
der Computerrechenleistung noch wesentlich verbessert werden, da durch Simulationen die
beste Raumfu¨llung der verschiedene Templatmoleku¨le in Zeolithka¨figen einfacher bestimmt
werden kann. Hierbei mu¨ssen neben geometrischen Kriterien auch energetische Aspekte in
der Templat-Netzwerk-Wechselwirkung beachtet werden. Die verschiedenen Algorithmen
beru¨cksichtigen dabei unter anderem die freie Gibbs Energie [72], suchen nach zu großen
Templatmoleku¨len [73] oder lassen die Templatmoleku¨le in der gewu¨nschten Zeolithstruktur
wachsen [74]. Es konnte aber auch gezeigt werden, dass ein Templatmoleku¨l, welches un-
ter verschiedenen Synthesebedingungen zu verschiedenen Zeolithstrukturen fu¨hrt, immer die
selbe Bindungsenergie zum Netzwerk und auch eine a¨hnliche Raumausfu¨llung aufweist [75].
Was letztlich zeigt, dass die Frage nach dem genauen Prozess der Bildung der offenen Zeo-
lithstruktur noch nicht final verstanden ist.
Eine aufgrund der großporigen Zeolithstruktur a¨ußerst einfache Methode einen bestehenden
Zeolith zu modifizieren ist der Ionenaustausch. Bei diesem Verfahren wird das Zeolithpulver
in einer entsprechenden Salzlo¨sung bei Raumtemperatur oder leicht erho¨hter Temperatur
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fu¨r einen gewissen Zeitraum geru¨hrt. Aufgrund der hohen Konzentration an Ionen aus dem
Salz tauschen diese teilweise oder vollsta¨ndig die im Zeolith vorhandenen Kationen aus. Da-
bei hat die Ladung der ausgetauschten Ionen keinen Einfluss. Durch diese einfache Methode
sind vielfa¨ltige Eigenschaftsa¨nderungen mo¨glich, von denen hier nur einige aufgeza¨hlt werden
sollen. Beeinflussbar durch die Wahl des Kations sind
∙ die hydrothermale und thermische Stabilita¨t [15, 76–80],
∙ die mechanische Stabilita¨t [7, 81],
∙ die Adsorptionseigenschaften [82,83],
∙ die Fluoreszenzeigenschaften [84–89] sowie
∙ die Eigenschaften der Rekristallisate [77,79,81,90].
2.1.3 Anwendung
Das Einsatzgebiet von Zeolithen ist a¨ußerst vielfa¨ltig. Sie werden aufgrund ihrer guten
Adsorbtionseigenschaften in der Erdgasabscheidung, als Trockenmittel und Molekularsiebe,
aber auch als Ionenaustauscher und Katalysatoren eingesetzt [63,91–94]. Die Ionenaustausch-
kapazita¨ten werden z.B. in Waschmitteln genutzt in denen Zeolith A als Wasserentha¨rter
fungiert. Auch ist es mo¨glich Meereswasser mit Hilfe von Ag- und Ba-haltigen Zeolithen
zu entsalzen [95]. Durch die besondere Affinita¨t von Klinoptilolith (HEU) zu Caesiumionen
ko¨nnen mit diesem Zeolith 137Cs-Atome aus radioaktivem Abfall gegen Natriumionen ausge-
tauscht werden [95]. Fu¨r katalytische Anwendungen werden entweder die sauren Zentren des
Zeoliths als aktive Zentren genutzt oder aber durch Ionenaustausch eingebrachte Metallio-
nen oder Elemente wie Schwefel, Tellur, Selen bzw. Platin [96]. Auch formselektive Katalyse
ist bekannt. So wird bei der katalytischen Spaltung von Synthesegas zu Paraffinen durch
einen mit 𝛽-Zeolith ummantelten Co/Al2O3-Katalysator mehr Isoparaffin in einer engeren
Kohlenstoffkettenverteilung erhalten, als im selben Co/Al2O3-Katalysator ohne Zeolith [91].
Die selektiven Adsorptionseigenschaften von bspw. Na-ZSM-5 ko¨nnen genutzt werden, um
Methan, welches den Hauptbestandteil von Biogas und Erdgas bildet, von Verunreinigungen
durch CO2 und H2O zu trennen [97].
2.2 Glas
Obwohl Gla¨ser seit Jahrtausenden als Werkstoff eingesetzt werden [98–100] und es natu¨rliche
Gla¨ser seit jeher gibt [101], ist die konkrete Definition des Glaszustandes immer noch eine
Herausforderung [102–104].
Die kinetische Theorie der Glasbildung liefert ein sehr anschauliches Konzept. Wenn eine
Glasschmelze abgeku¨hlt wird, nimmt ihre Viskosita¨t aufgrund ihrer Temperaturabha¨ngigkeit
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[105] stark zu. Von der Schmelztemperatur bis zur Glastransformationstemperatur reicht der
Bereich der unterku¨hlten Flu¨ssigkeit [106]. Aus dieser heraus erstarren die Gla¨ser in unge-
ordneter Struktur, da sich die einzelnen Atome aufgrund der hohen Viskosita¨t nicht auf den
Platz setzen ko¨nnen, der fu¨r sie in einem Kristall vorgesehen wa¨re. Dieser Prozess ist erheb-
lich von der Abku¨hlgeschwindigkeit abha¨ngig und es existiert die These, dass jede Schmelze
glasig erstarrt, wenn sie nur schnell genug geku¨hlt wird [107].
Demzufolge befindet sich ein Glas im thermodynamischen Ungleichgewicht, ist aber kinetisch
stabilisiert [108]. Der U¨bergang aus der Schmelze in den erstarrten Festko¨rper erfolgt u¨ber
einen Glasu¨bergang, bei dem die thermodynamischen Potentiale und alle ihre Ableitungen
stetig von Werten, die einer Flu¨ssigkeit entsprechen, zu Werten, die einem Kristall a¨hnlich
sind, verlaufen [109]. Im Gegensatz dazu besitzt bei der Kristallisation beispielsweise bereits
die innere Energie einen Sprung. Der Glasu¨bergang ist als das entscheidende Merkmal in
Abgrenzung von anderen amorphen Festko¨rpern zu betrachten [110,111].
Neben aus der Schmelze abgeku¨hlten Gla¨sern existieren auch verschiedene weitere Glasher-
stellungsmethoden, die ohne Schmelze auskommen, wie z.B. kugelgemahlene Gla¨ser [112],
Gla¨ser die u¨ber das Sol-Gel Verfahren erhalten werden [113], chemisch abgeschiedene glasige
du¨nne Schichten [114] oder kollabierte Zeolithe [1, 25, 30]. Die durch diese Methoden erhal-
tenen Produkte mu¨ssen dabei von amorphen Festko¨rpern ohne Glasu¨bergang abgegrenzt
werden [106,111].
2.2.1 Strukturkinetik am Glasu¨bergang
Je nach Abku¨hlgeschwindigkeit der Glasschmelze, werden im Glas verschiedene entropische
Zusta¨nde
”
eingefroren“. Dies a¨ußert sich beim Wiederaufheizen unterschiedlich je nach ange-
wendeter Messmethode. Bei der Dilatometermessung beispielsweise ergeben sich verschiedene
Erweichungspunkte [115], bei der Wa¨rmekapazita¨tsmessung hingegen unterschiedlich stark
ausgepra¨gte overshoots [116] (siehe Abbildung 2.2 links), durch die die Entropiedifferenz im
Vergleich zur flu¨ssigen Phase wieder freigegeben wird. Es kommt jedoch nicht, wie ha¨ufig
angenommen zu einer Verschiebung der Glasu¨bergangstemperatur 𝑇𝑔, da diese per Konven-
tion an den Viskosita¨tswert 𝜂 = 1012 Pa s gebunden ist. Hingegen wird die vom entropischen
Zustand des Systems abha¨ngige Temperatur als fiktive Temperatur T𝑓 oder auch Gleich-
gewichtstemperatur bezeichnet, da sie die Temperatur der Schmelze direkt vor dem (durch
unendlich schnelle Abku¨hlung erreichten) Erstarren beschreibt, mit der sich das Glas im ent-
halpischen Gleichgewicht befindet [117, 118]. In den letzten Jahren haben sich verschiedene
Methoden zur Bestimmung von T𝑓 herausgebildet, die von Mauro in einem umfangreichen
Artikel 2009 diskutiert werden [118]. Die in der vorliegenden Arbeit bestimmten T𝑓 -Werte
wurden u¨ber die Enthalpie-U¨bereinstimmungsmethode erhalten [119], welche schematisch in
Abbildung 2.2 links dargestellt ist.
Die durch die unterschiedlichen Abku¨hlgeschwindigkeiten erreichten entropischen Zusta¨nde












Abbildung 2.2: Schematische Darstellung des Kauzmann-Paradoxon anhand des Wa¨rmeka-
pazita¨tsverlaufs bzw. des Verlaufs des spezifischen Volumens.
ordneteren Struktur erstarren als ein langsam geku¨hltes, da aufgrund der langsameren Vis-
kosita¨tszunahme letzteres mehr Zeit hat sich der entropisch angestrebten Kristallordnung zu
na¨hern. Je langsamer also geku¨hlt wird, desto kleiner wird die Entropiedifferenz zwischen
flu¨ssiger Phase und kristallinem Feststoff. Dies fu¨hrte Kauzmann 1948 zu der theoretischen
U¨berlegung, dass bei unendlich langsamer Abku¨hlung bei einer Temperatur unterhalb von
𝑇𝑔 ein Zustand erreicht werden mu¨sste, bei dem die Entropie der unterku¨hlten Schmelze
der Entropie des Kristalls entspricht [34] (siehe Abbildung 2.2 rechts). Die Temperatur bei
der dies passiert, wurde spa¨ter als Kauzmann-Temperatur T𝐾 bezeichnet. Bei noch weiterer
Abku¨hlung ohne spontane Phasenumwandlung mu¨sste sogar die Entropie der unterku¨hlten
Flu¨ssigkeit geringer werden als die des korrespondierenden Feststoffes. Das ist thermodyna-
misch unmo¨glich. Zur Lo¨sung dieses Problems schlug Kauzmann drei Mo¨glichkeiten vor:
∙ das spontane Kristallisieren der Schmelze vor dem Erreichen von T𝐾 ,
∙ die Phasenumwandlung in eine andere flu¨ssige Phase,
∙ die Existenz eines perfekten Glases, also einer amorphen Phase mit verschwindend
geringer konfigureller Entropie.
Er selbst beschrieb die erste Variante als wahrscheinlichste. In den folgenden Jahrzehnten
jedoch ha¨uften sich Untersuchungen, U¨berlegungen und Berechnungen, die verdeutlichten,
dass die spontane Kristallisation nicht die zu erwartende Lo¨sung ist [120, 121]. DiMarzio
z.B. verwies auf ataktische Polymere, die u¨berhaupt nicht kristallisieren ko¨nnen [122] und
Angell konnte zeigen, dass das spontane Einfrieren der flu¨ssigen Phase um Gro¨ßenordnungen
langsamer verla¨uft als die Gleichgewichtseinstellung innerhalb dieser in der Na¨he von 𝑇𝑔
[123]. So verbleiben die zwei letzteren mo¨glichen Lo¨sungen fu¨r das Kauzmann-Paradox. Ein
durch Zeolithkollaps aus einer kristallinen Struktur weit unterhalb seiner Schmelztemperatur
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gewonnener amorpher Feststoff, scheint ein entscheidender Schritt in Richtung des perfekten
Glases zu sein.
Den sta¨rksten Einfluss auf die Eigenschaften einer Glasschmelze hat die Temperaturab”ha¨n-
gigkeit ihrer dynamischen Viskosita¨t 𝜂, vor allem oberhalb der Glasu¨bergangstemperatur 𝑇𝑔.





Dabei bezeichnet 𝜂0 eine Materialkonstante, 𝐸𝑎 die Aktivierungsenergie, 𝑅 die Gaskonstante
und 𝑇 die absoluten Temperatur. Gla¨ser durchlaufen bei Aufheizen bis zur Schmelze bzw.
beim Abku¨hlen einen großen Viskosita¨tsbereich ohne sprunghafte A¨nderungen, wodurch sie
sich von kristallinen Feststoffen unterscheiden. Je nachdem wie breit der Temperaturbereich
ist, in dem das Glas in einer bearbeitbaren Form vorliegt, handelt es sich um ein
”
langes“
Glas (breiter Temperaturbereich zur Bearbeitung) oder ein
”
kurzes“ Glas (schmaler Tempe-
raturbereich zur Bearbeitung). Gleichung (2.1) gilt streng genommen nur fu¨r Flu¨ssigkeiten
mit kugelfo¨rmigen Teilchen, zwischen denen keine gerichteten Bindungen bestehen [115]. Da
dies auf Glasschmelzen nicht zutrifft, ist auch die U¨bereinstimmung mit experimentellen Da-
ten nicht in allen Temperaturbereichen gegeben. Insbesondere fu¨r Temperaturen oberhalb
von 𝑇𝑔 ist das Interesse an einem verla¨sslichen Model sehr groß, da in diesem Bereich auf-
grund der langen Relaxationszeiten keine Messungen durchgefu¨hrt werden ko¨nnen. Bereits
in den 1920er Jahren wurde von Vogel, Fulcher und Tammann die nach ihnen benannte
Gleichung (VFT-Gleichung)
lg 𝜂 = lg 𝜂∞ +
𝐵
𝑇 − 𝑇0 (2.2)
entwickelt [105, 124–126]. Wobei 𝜂∞, 𝐵 und 𝑇0 Konstanten darstellen, die aus Messungen
(idealerweise u¨ber einen breiten Temperaturbereich) bestimmt werden mu¨ssen. Die Kon-
stante 𝜂∞ beschreibt die extrapolierte Viskosita¨t bei unendlich großer Temperatur.
Neben diesem gibt es verschiedene andere Modelle, von denen hier eines der neusten erwa¨hnt
werden soll. Im Jahre 2009 vero¨ffentlichten Mauro, Yue, Ellison, Gupta und Allan einen Ar-
tikel, der ihr Viskosita¨tsmodel (benannt nach den Autoren: MYEGA) vorstellt [127]:
lg 𝜂 = lg 𝜂∞ + 𝐾𝑇 e
𝐶
𝑇 . (2.3)
Dabei handelt es sich bei 𝜂∞,𝐾 und 𝐶 ebenfalls wieder um Konstanten, die mittels Regres-
sionsanalyse bestimmt werden mu¨ssen.
In einer sehr umfangreichen experimentellen Studie stellte Zheng 2011 durch Viskosita¨tsmes-
sungen an knapp 1000 hauptsa¨chlich silikatischen Flu¨ssigkeiten fest, dass 𝜂∞ fu¨r die einzelnen
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Abbildung 2.3: Schematische Darstellung eines typischerweise experimentell ermittelten Vis-
kosita¨tsverlaufes (violett) und der extrapolierten Modelle VFT (gru¨n) und
MYEGA (rot). An der rechten Ordinate sind die den Viskosita¨tswerten ent-
sprechenden Relaxationszeiten aufgetragen.
des jeweiligen Modells mu¨ssen im entsprechenden Fit nur noch zwei Parameter angepasst
werden.
Abbildung 2.3 zeigt die schematische Zusammenstellung diverser Viskosita¨tsverla¨ufe im
Temperaturbereich unterhalb von 𝑇𝑔. Der starke Knick im Verlauf der Viskosita¨tskurve beim
Durchschreiten von 𝑇𝑔, wie er zumeist experimentell bestimmt wird [129], entspricht nicht
dem Gleichgewichtszustand des Systems, da dieser aufgrund der sehr langen Relaxations-
zeiten nicht in Zeitskalen von u¨blichen Untersuchungen erreicht wird. Die so bestimmte
Viskosita¨t wird isostrukturelle Viskosita¨t genannt.






ist die Relaxationszeit 𝜏 mit der Viskosita¨t 𝜂 verknu¨pft. Da das Schermodul 𝐺∞ fu¨r silikati-
sche Gla¨ser im Temperaturbereich zwischen dem absoluten Nullpunkt und dem Glasu¨bergang
recht konstant bei ∼30GPa liegt [130], ist die Relaxationszeit a¨hnlich temperaturabha¨ngig
wie die Viskosita¨t des entsprechenden Glassystems. Auf der rechten Ordinate von Abbildung
2.3 sind drei beispielhafte Relaxationszeiten fu¨r die entsprechenden Viskosita¨ten angegeben,
die sehr gut verdeutlichen, dass die Zeitskalen, die notwendig wa¨ren, um pra¨zise Aussagen
u¨ber den Viskosita¨tsverlauf im Temperaturbereich unterhalb von 𝑇𝑔 zu treffen, experimentell
nicht zuga¨nglich sind.
Fu¨r den Vergleich der temperaturabha¨ngigen Viskosita¨tsverla¨ufe von Flu¨ssigkeiten im zu-
ga¨nglichen Messbereich wurde von Angell eine Auftragung etabliert, bei der der Logarithmus
der Viskosita¨t gegen 𝑇𝑔/𝑇 aufgetragen wird [104,131,132]. Die daraus abgeleitete Gro¨ße der
Fragilita¨t 𝑚 eines Glases mit der Zusammensetzung 𝑥 wiederum beschreibt den Anstieg
dieser Auftragung bei 𝑇𝑔
𝑚(𝑥) = 𝑚(𝑥) =





Aus dem Viskosita¨tsbereich von −5Pa s bis 12Pa s ergibt sich fu¨r einen absolut linearen
Verlauf dieser Auftragung ein Anstieg von 𝑚 = 17 als Minimum. Reines SiO2 weist ei-
ne Fragilita¨t von 𝑚 = 20 und damit den kleinsten bekannten Wert fu¨r eine glasbildende
Flu¨ssigkeit auf [31]. Viele Flu¨ssigkeiten besitzen jedoch im Bereich von hohen Temperatu-
ren einen eher flachen und nahe 𝑇𝑔 einen steileren Viskosita¨tsverlauf, sodass sich insgesamt
gebogene Kurven ergeben. Je nachdem wie stark dieses Verhalten ausgepra¨gt ist, bzw. wie
groß 𝑚 ist, werden die Flu¨ssigkeiten in feste (strong, sehr gerader Verlauf, geringes 𝑚) und
zerbrechliche (fragile, gebogener Verlauf, großes 𝑚) Flu¨ssigkeiten eingeteilt. Fu¨r Fragilita¨ten
kleiner als 17 wurde die Bezeichnung super-feste Flu¨ssigkeiten (super-strong) eingefu¨hrt und
diese werden als korrespondierende unterku¨hlte Flu¨ssigphase zum perfekten Glas betrach-
tet [31,133,134]. Demnach sind die fu¨r die LDA-Phase am kollabierten Zeolithen gefundenen
Fragilita¨ten von 𝑚(Zeolith Y) = 12 und 𝑚(Zeolith A) = 14 [1] ein weiterer Hinweis darauf,
dass der Kollaps von Zeolithen zumindest in einer Zwischenphase zu einem dem perfekten
Glas sehr nahen Zustand fu¨hren ko¨nnte.
2.2.2 Netzwerkhypothese
Der generelle Aufbau von Gla¨sern ist seit gut 100 Jahren Gegenstand von Forschung und
Diskussionen. Die ersten Untersuchungen gehen auf Tammann zuru¨ck [105, 135, 136]. Von
ihm stammt die anschauliche und noch recht allgemeine Aussage, dass ein Glas in seiner
Struktur einer eingefrorenen Flu¨ssigkeit entspricht. Die etwas spa¨ter von Zachariasen [137]
entwickelte und von Warren [138] durch ro¨ntgenographische Untersuchungen bekra¨ftigte
Netzwerktheorie geht von einzelnen Baueinheiten (z.B. SiO4-Tetraedern) aus, die sich beim
Abku¨hlen aus der Schmelze zunehmend u¨ber Sauerstoffbru¨cken verknu¨pfen. Dadurch ent-
16
U n t e r k ü h l u n g
K e i m w a c h s t u m V i s k o s i t ä t
K e i m b i l d u n g





, KB ∆ G *
∆G V  =  4 / 3 pir 3 ∆g v
∆G
∆G O  =  4 pir 2 σ
t o t a l e  E n e r g i e
∆ G  =  - ∆ G V  +  ∆ G O
k r i t i s c h e rR a d i u s  r *
0 K e i m r a d i u s
Abbildung 2.4: Schematische Darstellungen der typischen Beziehung zwischen Keimwachs-
tum, Keimbildung und Viskosita¨t in Abha¨ngigkeit der Temperatur (links)
und der Beziehung von freier Oberfla¨chenenergie und freier Volumenenergie,
die den kritischen Keimradius bedingt (rechts).
stehen ra¨umliche, ungeordnete und beliebig große Netzwerke aus Baueinheiten mit kleiner
Koordinationszahl [115], die den großen Viskosita¨tsanstieg beim Abku¨hlen aus der Schmelze
gut erkla¨ren. Auch die Einteilung aller am Glasaufbau beteiligter Kationen nach Netzwerk-
bildnern (z.B. Si, B, P, Ge mit KOZ = 3 oder 4), Netzwerkwandlern (z.B. Alkalien, Erdal-
kalien mit KOZ = 6 oder gro¨ßer) und Zwischenoxiden (z.B. Al, Zn, Pb mit KOZ = 4 bis
6) geht auf Zachariasen zuru¨ck. Dabei wird das Netzwerk aus Netzwerkbildnern aufgebaut.
Durch Netzwerkwandler werden Sauerstoffbru¨cken zwischen zwei Tetraedern unterbrochen
und das Netzwerk wird
”
aufgeweicht“. Dies a¨ußert sich z.B. in einem verringerten 𝑇𝑔. Die
Zwischenoxide ko¨nnen je nach Glaszusammensetzung sowohl als Netzwerkbildner als auch als
Netzwerkwandler auftreten. Insgesamt ko¨nnen mit der Netzwerktheorie von Zacharias und
Warren etliche Glaseigenschaften erkla¨rt bzw. vorausbestimmt werden. Trotz ihrer Grenzen
und einiger Beobachtungen, die nicht durch sie erkla¨rbar sind, hat die Netzwerktheorie die
Glasforschung stark vorangebracht.
2.2.3 Kristallisation
Der am sta¨rksten zur Glasbildung in Konkurrenz stehende Prozess ist die Kristallisation.
Um diese na¨her zu betrachten, ist es sinnvoll, zwei Teilaspekte zu beleuchten: die Keimbil-
dung und das Kristallwachstum. Beide Prozesse haben ihr jeweiliges Intensita¨tsmaximum
bei unterschiedlichen Temperaturen. Zumeist findet die Keimbildung bei niedrigeren Tem-
peraturen statt, als das Kristallwachstum (siehe Abbildung 2.4 links). Fu¨r die Keimbildung
ist das Aufbringen der Keimbildungsarbeit erforderlich. Diese beschreibt die Differenz aus
der Arbeit die notwendig ist, um eine neue Keimoberfla¨che unter U¨berwindung der Ober-
fla¨chenspannung der Umgebung zu bilden, und der Energie, die bei der Keimbildung auf-
grund der Ausbildung von Ordnung frei wird. Dazu kommt außerdem die Energie die fu¨r
den Transport der Bestandteile des entstehenden Kristalls an deren Bauplatz notwendig ist.
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Das bedeutet im Umkehrschluss, dass die Kristallisation begu¨nstigt wird, wenn der Kristall
und die Schmelze die selbe sto¨chiometrische Zusammensetzung besitzen. Thermodynamisch
betrachtet, kann die homogene Keimbildung als A¨nderung der freien Enthalpie unterteilt in
einen negativen (frei werdenden) Volumenanteil ∆𝐺𝑉 und einen positiven (aufzubringenden)
Oberfla¨chenanteil ∆𝐺𝑂 beschrieben werden,
∆𝐺 = −∆𝐺𝑉 +∆𝐺𝑂. (2.6)
Bis zum Erreichen des kritischen Keimradius 𝑟* u¨berwiegt ∆𝐺𝑂, was zur Wiederauflo¨sung
des Keimes fu¨hrt, wa¨hrend ab 𝑟* der negative Volumenanteil −∆𝐺𝑉 u¨berwiegt und so-
mit der Keim stabilisiert wird (siehe Abbildung 2.4 rechts). Das anschließend notwendige
Kristallwachstum wird hauptsa¨chlich von der Viskosita¨t der Schmelze kontrolliert. Zur ma-
thematischen Beschreibung des Kristallwachstums existieren verschiedene Modelle [139,140].
Grundsa¨tzlich wird durch das fortschreitende Anlagern von in der flu¨ssigen Phase gelo¨sten
Ionen an den Keim erst eine Kette, dann eine Netzebene und schließlich ein Kristallgitter
ausgebildet [115].
Daru¨ber hinaus existieren mathematische Modelle, die die Kristallisation als Gesamtprozess
beschreiben wie die Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorow-Gleichung [141–143] fu¨r isotherme
Untersuchungen und die Kissinger-Gleichung [144], die Ozawa-Gleichung [145] und die Me-
thode von Matusita und Sakka [146] fu¨r dynamische Untersuchungen.
2.3 Festko¨rperamorphisierung
Der klassische Weg zur Herstellung eines amorphen Festko¨rpers ist das Unterku¨hlen einer
Flu¨ssigkeit, wobei die Kristallisation vermieden werden muss. Auch das Kondensieren von
Dampf auf ein geku¨hltes Substrat fu¨hrt zu amorphen Phasen. Eine weitere Methode ist die
Festko¨rperamorphisierung, die erstmals 1984 von Mishima, Calvert und Whalley beschrie-
ben wurde [26]. Voraussetzung dafu¨r ist ein Festko¨rper (I), der unter Volumenverringerung
schmilzt, deren Schmelztemperatur demnach mit steigendem Druck abnimmt (siehe Abbil-
dung 2.5).
Die Schmelzkurve endet in einem Tripelpunkt bei dem der U¨bergang zu einer anderen
kristallinen Phase (III) erfolgt, deren Schmelztemperatur mit steigendem Druck zunimmt.
Der Verlauf der urspru¨ngliche Schmelzkurve kann jedoch zu geringen Temperaturen extrapo-
liert werden. Wenn diese Schmelzkurve bei so geringen Temperaturen durch steigenden Druck
u¨berschritten wird, dass keine Umwandlung in andere kristalline Phasen erfolgen kann, muss
der bisherige Festko¨rper
”
schmelzen“. Dabei ist sowohl die Umwandlung in eine unterku¨hlte
Schmelze, wenn 𝑇 < 𝑇𝑔 der entsprechenden Flu¨ssigkeit ist, als auch in eine u¨berhitze kris-
talline Phase vorstellbar. Mishima et al. fu¨hrten ihre Experimente an Eis durch und stellten
fest, dass sie durch Kompression bis zur extrapolierten Schmelzkurve eine amorphe Phase









Abbildung 2.5: Schematische Darstellung der Festko¨rperamorphisierung auf Grundlage des
Phasendiagramms von Wasser.
Phase kam es zur Umwandlung in eine weitere amorphe Phase mit geringerer Dichte, bevor
mit steigender Temperatur die Umwandlung in eine bekannte kristalline Eisstruktur erfolgte.
Diese amorphen Phasen wurden spa¨ter von Ponyatovsky basierend auf ihren unterschiedli-
chen Dichten LDA- (low density amorphous) und HDA-Phasen (high density amorphous)
Phasen genannt [27]. In Anlehnung an die Polymorphie wird das Auftreten von unterschied-
lichen amorphen Phasen der selben chemischen Zusammensetzung in einer Substanz als
Polyamorphismus bezeichnet [147]. Das generelle Pha¨nomen der Festko¨rperamorphisierung
tritt nicht nur bei Eis auf, sondern ist auch bei diversen weiteren Verbindungen und Elemen-
ten bekannt [27,148], z.B. Germanium [149,150], Silizium [149,151,152], 𝛼-Quarz [153,154],
SnI4 [155,156] und Eu(OH)3 [157].
In ju¨ngerer Zeit werden auch vielfa¨ltige Amorphisierungsuntersuchungen an Zeolithen [30,
158, 159] und Metallorganischen Netzwerken (MOFs) [31, 160] vorgenommen, um struktu-
relle Erkenntnisse u¨ber den Prozess der Amorphisierung zu erhalten. Als Amorphisierungs-
methoden stehen dabei nicht nur der Einsatz von Druck und Temperatur, sondern auch
mechanische Behandlungen (z.B. kugelmahlen) [13, 14] oder der Beschuss mit Elektronen-




3.1 Proben und Probenherstellung
LSX und Amorphisierung
Bei dem in dieser Arbeit verwendeten Zeolith handelt es sich um einen low-silica-Zeolith X
(LSX), der zur Netzwerkgruppe der Faujasite geho¨rt. Dies ist ein kommerziell erha¨ltlicher
Zeolith, der ein Si/Al Verha¨ltnis nahe 1 besitzt. Hergestellt wurde der LSX vom Chemie-
werk Bad Ko¨stritz. A¨ußerlich betrachtet handelt es sich um ein weißes, kristallines Pulver,
welches bei entsprechender Vergro¨ßerung ∼4𝜇m große etwa kugelfo¨rmige Partikel erken-
nen la¨sst (siehe Abbildung 3.1 links). Die mittels ICP-OES bestimmte chemische Zusam-
mensetzung ist in Tabelle 3.1 dargestellt. Aufgrund des Si/Al Verha¨ltnisses kann von einer
abwechselnden Anordnung von Si und Al Atomen im Netzwerk nach der Lo¨wensteinregel
fu¨r kristalline Substanzen [163] ausgegangen werden. Es sind etwas mehr Alkali- als Alumi-
niumatome vorhanden, wonach alles Aluminium in tetraedrischer Form stabilisiert werden
kann. Das Verha¨ltnis von Natrium- zu Kaliumionen fa¨llt in den Bereich in dem die Kristalli-
sation von reinem LSX in annehmbarer Zeit mo¨glich ist [53]. Die Faujasitstruktur allgemein
ist aus Vierer- und Sechserringen aufgebaut, die als Sekunda¨rbausteine den sogenannten
Sodalithka¨fig und den Doppelsechsring bilden. Diese wiederum sind u¨ber ihre Sechserringe
zum eigentlichen Faujasitka¨fig (auch 𝛼-Ka¨fig) verknu¨pft (siehe Abbildung 3.1 rechts), der
kugelfo¨rmige Partikel bis zu einem Durchmesser von ∼11,2 A˚ beherbergen kann [40]. Der
Faujasit weist ein kubisches Kristallsystem mit der Raumgruppe Fd-3m:2 auf, dabei liegt
die Kantenla¨nge einer Einheitszelle je nach Art der Tetraederatome (hauptsa¨chlich Si und
Al) bei 24 A˚ bis 25 A˚. Fu¨r die Untersuchung des Kollapsprozesses wurden LSX-Proben fu¨r
Sodalithkäfig
Doppel-6-Ring
Abbildung 3.1: Rasterelektronenmikroskopieaufnahmen des unbehandelten Zeolithen LSX
(links) und nach Temperaturbehandlung bei 790 ∘C fu¨r 2 h (Mitte), sowie
eine schematische Darstellung der Faujasitstruktur (rechts).
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Tabelle 3.1: Chemische Zusammensetzung des originalen LSX ermittelt mit ICP-OES und
des Eu-LSX bestimmt mittels EDX. Me bezeichnet die Summe der Alkali- und
Europiumionen.
mol% Na2O K2O Al2O3 SiO2 Eu2O3 Si/Al Al/Me
LSX 19 6 24 51 - 1,06 0,96
Eu-LSX 5 2 26 55 12 1,06 1,4
je 2 h bei Temperaturen zwischen 750 ∘C und 888 ∘C in einem Dilatometerofen mit sehr ex-
aktem Temperaturprofil ausgelagert. Die vollsta¨ndige Ro¨ntgenamorphisierung konnte nach
2 h bei 790 ∘C festgestellt werden. Interessanterweise a¨nderte sich dabei am optischen Er-
scheinungsbild sowohl der gesamten Probe als auch der einzelnen Partikel (siehe Abbildung
3.1 mitte) nichts. Bei weiterer Temperaturbehandlung wurde die Rekristallisation von Car-
negieit und Nephelin beobachtet (Details dazu in Kapitel 4). Nach Lagerung des originalen
LSX fu¨r etwa ein Jahr im Exsikkator u¨ber Silicagel konnte u¨ber die aufgefu¨hrte Methode
keine ro¨ntgenamorphe Phase mehr erreicht werden. Es lagen bei allen durchgefu¨hrten Zeit-
und Temperaturkombinationen an dem gealterten Zeolith entweder noch LSX oder bereits
Carnegieit oder sogar beide Phasen parallel vor. Es ist bekannt, dass Wasser einen enormen
Einfluss auf die Stabilita¨t von Zeolithen bzw. deren Amorphisierungsneigung hat. Gerade
die Behandlung mit Wasserdampf kann recht schnell zur Zersto¨rung von Zeolithstrukturen
fu¨hren [10,11,68,164], dabei werden je nach Zusammensetzung, Temperatur und Dauer der
Behandlung die Prozesse Auflo¨sung, Dealumination und Zersetzung diskutiert [164]. Expe-
rimentell einfacher umzusetzen als die Behandlung mit Wasserdampf ist das Erhitzen des
Zeolithes im Wasserbad auf 100 ∘C unter Ru¨ckfluss, wie es von Radulovic [165] beschrieben
wird. Dieses Vorgehen wurde auch auf den LSX angewendet. Dafu¨r wurde 1 g LSX in 100ml
dest. H2O unter Ru¨ckfluss fu¨r 1 h gekocht. Dann wurde der Zeolith abfiltriert, gewaschen
und im Kolben erneut mit 100ml dest. H2O versetzt. Nach dreimaligen Kochvorgang wurde
der LSX u¨ber Nacht bei 60 ∘C getrocknet. Anschließend erfolgten erneute thermische Amor-
phisierungsversuche, wobei die Behandlung bei 810 ∘C fu¨r 3 h erfolgreich verlief, also eine
vollsta¨ndig ro¨ntgenamorphe Probe lieferte. Diese neue amorphe Probe wurde mittels XRD,
Raman- und NMR-Spektroskopie vermessen und die Daten mit denen der bei 790 ∘C fu¨r 2 h
amorphisierten Probe verglichen. Da sie keine Unterschiede zeigten, wurde fu¨r alle weiteren
Experimente der LSX mittels dreimaligen Kochen sowie der Behandlung bei 810 ∘C fu¨r 3 h
amorphisiert.
Schmelzgegossenes Glas
Um fu¨r den Vergleich eines schmelzgegossenen Glases mit dem amorphisierten Zeolithen bei
beiden von derselben chemischen Zusammensetzung ausgehen zu ko¨nnen, wurde 1 kg LSX
in einem Platintiegel bei 1650 ∘C eingeschmolzen. Die Schmelze war sehr viskos, sodass ein
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Teil gegossen und ein Teil im Wasser abgeschreckt wurde. Alle Teile wurden geku¨hlt und es
konnte ein klares, aber sehr blasenreiches Glas erhalten werden. Aus dem gegossenen Glas-
block wurden Scheibchen gebohrt, die dann entweder in der DSC oder in einem Muffelofen
gezielt geku¨hlt wurden (siehe Abschnitt 4.3). Um den Einfluss der Probenform bei diver-
sen Untersuchungen im Vergleich zum Zeolithen auszuschließen wurde ein Teil des Glases
gepulvert.
Ionenaustausch mit Eu3+
Fu¨r den Ionenaustausch wurden 2,8 g LSX in 160ml einer 0,085M Lo¨sung von EuCl3 bei
40 ∘C fu¨r 3 d geru¨hrt. Anschließend wurde der Zeolith abfiltriert, mit einem U¨berschuss an
Wasser gewaschen und bei 60 ∘C getrocknet. Die chemische Zusammensetzung wurde mittels
EDX bestimmt (siehe Tabelle 3.1). Im Vergleich mit der Zusammensetzung des originalen
LSX hat sich das Si/Al-Verha¨ltnis nicht vera¨ndert. Es konnten jedoch nach dem Ionenaus-
tausch nicht ausreichend Alkali- und Europiumionen detektiert werden, um das vollsta¨ndig
tetraedrische Vorliegen von Aluminium zu gewa¨hrleisten. Demnach liegt entweder an man-
chen Stellen im Netzwerk nur dreifach koordiniertes Aluminium vor, was zu Fehlstellen fu¨hrt
oder es wurden wa¨hrend des Ionenaustausches auch Aluminiumspezies ausgebaut, die nun
lose gebunden in den Ka¨figen vorliegen.
Fu¨r die Untersuchung des Kollapsprozesses wurden drei verschiedene Temperaturgruppen
gebildet. Fu¨r die Gruppe mit den geringsten Behandlungstemperaturen wurden Eu-LSX-
Proben fu¨r je 1 h auf 75 ∘C bis 600 ∘C erhitzt. Diese Gruppe dient hauptsa¨chlich zur Un-
tersuchung des Einflusses des Wassers und zur U¨berpru¨fung auf strukturelle Vera¨nderungen
vor Kollapsbeginn. Fu¨r die beiden weiteren Gruppen wurden Eu-LSX-Proben auf 830 ∘C
bzw. 850 ∘C erhitzt und bei diesen Temperaturen unterschiedlich lang behandelt. Fu¨r beiden
Temperaturen wird der Kollaps erwartet. Die Heizrate fu¨r alle Proben betrug 10K/min.
Alle Eu-LSX Proben wurden im Exsikkator u¨ber gesa¨ttigter NH4Cl-Lo¨sung aufbewahrt. Fu¨r
die Photolumineszenzuntersuchungen wurden aus den Pulverproben mit einer einachsigen
Presse und einem Pressdruck von 1GPa runde Presslinge mit einem Durchmesser von 5mm
angefertigt.
3.2 Ro¨ntgenbeugung
Pulverro¨ntgenbeugungsuntersuchungen (XRD) wurden ex-situ an zuvor temperaturbehan-
delten Proben und in-situ wa¨hrend der Temperaturbehandlung zur direkten Beobachtung
des Kollapses bzw. der Rekristallisation durchgefu¨hrt. Alle in den Kapiteln 4.1 und 4.2
aufgefu¨hrten LSX-Messungen wurden in Bragg-Brentano-Geometrie unter Verwendung von
Cu-K𝛼-Strahlung mit 40 kV und 30mA aufgenommen. Bei den ex-situ-Messungen wurde
dabei der Bereich von 2 ∘2Θ bis 40 ∘2Θ untersucht, wa¨hrend fu¨r die in-situ-Messungen
teilweise nur einzelne Reflexe fu¨r eine bessere zeitliche Auflo¨sung detektiert wurden. Die
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Temperatur der Hochtemperatur-in-situ-XRD-Messungen (Hochtemperatur-Band-Kammer
HTK10, Anton Paar) wurde durch ein S-Thermoelement u¨berwacht und elektronisch zwi-
schen Raumtemperatur und 990 ∘C geregelt. Fu¨r die Dreipunktkalibrierung der Temperatur
wurden die Schmelzpunkte von KNO3, CsCl und NaCl verwendet. Es wurden sowohl iso-
therme als auch dynamische Messungen durchgefu¨hrt. Dabei lagen die Temperaturen fu¨r
erstere zwischen 𝑇𝑖𝑠𝑜 = 820
∘C und 891 ∘C, wobei wa¨hrend des schnellen Hochheizens bei
750 ∘C eine zehnminu¨tige Haltezeit zur vollsta¨ndigen Trocknung und Equilibration des Sys-
tems eingefu¨hrt wurde. Die dynamischen Experimente wurden mit den konstanten effektiven
Raten 0,6K/min, 2,2K/min, 5,3K/min und 7,5K/min gefahren, in dem die Temperatur
schrittweise nach jedem Messdurchlauf erho¨ht wurde.
Die in Abbildung 4.9 dargestellte Hochtemperatur-XRD-Messung der Glasprobe wurde un-
ter Verwendung von Co-K𝛼-Strahlung von 550 ∘C bis 1350 ∘C im 2Θ Bereich von 20∘ bis 55∘
aufgenommen. Die verwendete effektive Heizrate betrug 0,9K/min.
Die ex-situ-XRD-Messungen an den mit Eu ausgetauschten LSX-Proben in Kapitel 6 wur-
den in Bragg-Brentano-Geometrie mit Cu-K𝛼-Strahlung mit 40 kV und 15mA durchgefu¨hrt.
Dabei wurde der Bereich von 3 ∘2Θ bis 50 ∘2Θ mit 5 ∘/min detektiert.
3.3 Ramanspektroskopie
Die Ramanspektren in Abschnitt 4.1 wurden an einemMicro-Ramanspektrometer im Bereich
von 100 cm−1 bis 1500 cm−1 unter Benutzung der 488 nm-Linie des Argon-Ionen-Lasers auf-
genommen. Die ra¨umliche Auflo¨sung betrug dabei 0,5𝜇m. Die Ramanspektren in Abschnitt
4.3 wurden an einem Ramanmikroskop im Bereich von 100 cm−1 bis 1500 cm−1 unter Be-
nutzung der 514 nm-Linie des Argon-Ionen-Lasers aufgenommen. Dabei wurde eine 20fache
optische Vergro¨ßerung gewa¨hlt. Alle Ramanspektren wurden auf ihre intensivste Bande nor-
miert.
Grundsa¨tzlich sind in schwingungsspektroskopischen Spektren kleine, starre Strukturen (z.B.
Tetraeder) im Bereich der großen Wellenzahlen anzutreffen, wa¨hrend die Schwingungen von
großen, flexiblen Strukturen mit zunehmendem Innenwinkel und sich verringenderer Reso-
nanzenergie bei immer kleiner werdenden Wellenzahlen auftreten.
3.4 IR-Reflexion
Infrarot-Reflexionsmessungen wurden bei Raumtemperatur an polierten Glasproben in den
Bereichen 50 cm−1 bis 220 cm−1, 170 cm−1 bis 700 cm−1 und 400 cm−1 bis 5000 cm−1 vor-
genommen. Das verwendete Spektrometer war ein Bruker 113v Fourier-Transformations-IR-
Spektrometer. Um den Einfluss des Probenhalters auf die Messung zu minimieren und nur
die Reflexion der Probe zu erhalten, wurde neben der jeweiligen Probe (𝐼𝑆) sowohl der leere
Probenhalter (𝐼𝐸) als auch ein Goldspiegel (𝐼0) vermessen. Somit ließ sich die Reflexion der
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Diese Berechnungen wurden bei jeder Probe fu¨r alle drei Bereiche durchgefu¨hrt. Diese wurden
anschließend zusammengefu¨gt und mittels Kramers-Kronig-Transformation in Absorptionss-
pektren umgewandelt.
3.5 Fluoreszenzspektroskopie
Die statischen Fluoreszenz- und Fluoreszenzanregungsspektren sowie die dynamischen Ab-
klingkurven wurden mit einem Fluoreszenzspektrometer (Fluorolog 3, Horiba) aufgenom-
men. Als Anregungsquelle diente fu¨r die statischen Messungen eine 450W-Xe-Lampe und
fu¨r die dynamischen Messungen eine 70W-Xe-Blitzlampe. Als Detektor wurde eine Hama-
matsu R2658P Photomultiplierro¨hre (PMT) verwendet. Die Fluoreszenzanregungsspektren
wurden u¨ber die Lampenintensita¨t korrigiert, wa¨hrend die Korrektur der Fluoreszenzspek-
tren u¨ber die spektrale Sensitivita¨t der verwendeten PMT erfolgte. Als Anregungswellenla¨nge
fu¨r die Fluoreszenzspektren diente der 7𝐹0 → 𝐿5 6-U¨bergang bei 393 nm. Fu¨r die Detektion
der Fluoreszenzanregungsspektren wurde der 5𝐷0 → 𝐹7 2 -U¨bergang bei 612 nm gewa¨hlt. Das
Asymmetrieverha¨ltnis wurde als das Fla¨chenverha¨ltnis des 5𝐷0 → 𝐹7 2 - und des 5𝐷0 → 𝐹7 1 -
U¨berganges bestimmt. Alle Photolumineszenzmessungen wurden bei Raumtemperatur an
im Durchmesser 5mm großen mit 1GPa gepressten Pulverproben durchgefu¨hrt.
3.6 Dynamische Differenzkalorimetrie und
Wa¨rmekapazita¨tsbestimmung
Dynamische Differenzkalorimetriemessungen (DSC) wurden unter Verwendung von Saphir
als Referenzmaterial durchgefu¨hrt, um so die isobare Wa¨rmekapazita¨t 𝐶𝑝 in Abha¨ngigkeit
der Temperatur und der Heizgeschwindigkeit zu bestimmen [166]. Die Glasproben, welche
zuvor keine kontrollierte Ku¨hlung erfahren hatten, wurden nach der ersten Aufheizung mit
10K/min geku¨hlt, bevor die eigentliche Messung durchgefu¨hrt wurde, sodass ein Vergleich
mit dem amorphisierten Zeolith mo¨glich ist. Je nach Fragestellung wurden unterschiedli-
che Heizraten und Endtemperaturen gewa¨hlt. Die Bestimmung von 𝑇𝑓 erfolgte mittels der




Die Beugungsexperiemnte mit Synchrotonstrahlung wurden am Speicherring PETRA III
des DESY Hamburg durchgefu¨hrt. Die dafu¨r verwendeten Photonen der Strahllinie P02.1
hatten eine feste Energie von 60 keV. Der Bildplattendetektor (Perkin-Elmer 1621) ist fu¨r
Strahlungsenergien gro¨ßer ∼20 keV empfindlich. Die Strahlungswellenla¨nge (0,0208 nm) wur-
de u¨ber die Kristallstruktur von CeO2 bestimmt. Dabei wurde der Abstand zwischen Probe
und Detektor fu¨r die mit Pulver gefu¨llte Kapillare auf 244,4 nm eingestellt und fu¨r die Scheib-
chenmessungen auf 249,9 nm. Die bestrahlte Fla¨che betrug 0,5mm x 0,5mm. Diese Gro¨ße
entspricht dem halben Durchmesser (∼1,0mm) der Silikatkapillare, die eine Wandsta¨rke
von 0,01mm aufweisen. Die Scheibchenproben haben eine Dicke von ∼0,3mm. Die Pro-
ben wurden fu¨nfmal fu¨r eine Sekunde bestrahlt, wobei die gesamte Messung eine Minute
dauerte. Anschließend wurden die zweidimensionalen Beugungsmuster u¨ber den Beugungs-
winkel (2Θ) integriert. Weitere Einzelheiten u¨ber die Anlage, das Experiment und erste
Untersuchungen ko¨nnen in [167] nachgelesen werden. Die Beugungsintensita¨ten wurden um
die Beha¨lterbeugung, den Untergrund und die Absorption korrigiert. Die derart korrigierten
Intensita¨ten 𝐼𝑐𝑜𝑟𝑟(𝑄) wurden auf die strukturunabha¨ngige Beugung normiert. Diese wur-
de aus der chemischen Zusammensetzung der Proben u¨ber tabellierte Daten [168, 169] der








bestimmt. Dabei bedeutet ⟨...⟩ eine Mittelung u¨ber die Probenzusammensetzung. Außerdem
bezeichnet 𝑓(𝑄) die koha¨rente Atombeugungsamplitude und 𝑁 den Normierungsfaktor. Der
verbleibende Wassergehalt der Probe wurde aufgrund der Dichte von 𝜌 = 2,49 g/cm3 im Ver-
gleich mit dem wasserfreien Referenzmaterial LSX20 (ICSD 85621 [170]) mit einer Dichte
von 𝜌 = 2,06 g/cm3 auf 8 H2O je Al2O3-Formeleinheit bestimmt.
Die in dieser Arbeit aufgefu¨hrten Weitwinkelro¨ntgenstreumessungen wurden dankenswerter-
weise von Uwe Hoppe durchgefu¨hrt und ausgewertet.
3.8 Festko¨rperkernspinresonanzspektroskopie
Festko¨rperkernspinresonanzspektroskopie (Solid State NMR spectroscopy) wurde fu¨r die
Kerne 27Al und 29Si an einem 400MHz - 9,4T Bruker Advance III Spektrometer mit ei-
nem 4mm-MAS-Probenkopf (magic angle spinning) durchgefu¨hrt. Verwendet wurden Zir-
konoxidrotoren. Die 27Al-Messung erfolgte mit eine Rotationsfrequenz von 12,5 kHz bei einer
Resonanzfrequenz von 104MHz und wurde extern auf das Signal einer AlCl3-Lo¨sung refe-
renziert. Die Pulsla¨nge betrug 2𝜇s und die Wartezeit 4 s. Die Messungen wurden mit 80 bis
160 Wiederholungen durchgefu¨hrt.
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Abbildung 3.2: Schematische Darstellung des Simulationsablaufs.
Die 29Si Messung erfolgte mit einer Rotationsfrequenz von 10 kHz bei einer Resonanzfrequenz
von 79,5MHz und wurde extern auf das Signal einer Tetramethylsilan-Lo¨sung referenziert.
Die Einpulsexperimente wurden mit einer Pulsla¨nge von 6𝜇s und einer Wartezeit von 300 s
sowie mit 400 bis 800 Wiederholungen aufgenommen.
3.9 Details der Molekulardynamik-Simulationen
Um einen tieferen Einblick in die strukturellen A¨nderungen zu bekommen, die wa¨hrend des
Kollapsprozesses ablaufen, wurden Molekulardynamik-Simulationen (MD) am reinen SiO2-
Faujasiten als Modellsystem durchgefu¨hrt. Durch die fehlenden Wechselwirkungen mit den
Kationen kann exklusiv das Verhalten des vollverknu¨pften Netzwerkes unter Druck- und
Temperatureinfluss untersucht werden. Der Druckaufbau wurde durch schrittweise Volu-
menverringerung der Simulationszelle erreicht (siehe Abbildung 3.2). MD-Simulationen wur-
den unter Verwendung des Simulators LAMMPS (Large-scale Atomic/Molecular Massively
Parallel Simulator) [171] zusammen mit dem reaktiven Kraftfeld ReaxFF [172, 173], peri-
odischen Randbedingungen und einem Zeitschritt von 0,5 fs durchgefu¨hrt. Ausgangspunkt
fu¨r die Simulationen war die reine (SiO2)192-Faujasitstruktur, die zuerst geometrieoptimiert
wurde. Danach wurde die Simulationstemperatur mit einer Heizrate von 0,25K/ps begin-
nend bei 300K auf 800K, 900K, 1000K, 1100K bzw. 1200K angehoben. Dabei wurde das
isotherm-isobare NPT-Ensemble benutzt. Die Temperatur- und Druckkontrolle wurde durch
Geschwindigkeitsskalierung bei jedem Zeitschritt und das Nose´-Hoover-Barostat erreicht,
welches keinen Solldruck aufweist und den Bewegungsgleichungen von Shinoda [174, 175]
folgt. Beim Erreichen der jeweiligen Endtemperatur wurden die Strukturen fu¨r 300 ps un-
ter Verwendung des Nose´-Hoover-Thermostates [176, 177] equilibriert. Im na¨chsten Schritt
wurde das Volumen der fu¨nf wu¨rfelfo¨rmigen Einheitszellen so skaliert, dass sie dem durch-
schnittlichen Volumen der jeweilig vorangegangenen NPT-Simulation entsprachen (VOL0).
Anschließend wurde das Volumen der Einheitszelle schrittweise reduziert (VOL1 bis VOL12,
siehe Tabelle 3.2), sodass VOL10 der Dichte von Silikatglas entspricht. Zwischen diesen
Volumenreduktionsschritten fand die Optimierung der Systeme mit anschließender Equili-
brierung fu¨r 1 ns unter Verwendung des kanonischen Ensembles (NVT-Ensembles) und des
Nose´-Hoover-Thermostats statt. Nur in wenigen Fa¨llen war die Verla¨ngerung der Simulatio-
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Tabelle 3.2: Massendichte 𝜌, Zellparameter 𝑎 und Volumen 𝑉 der wu¨rfelfo¨rmigen simulierten
Einheintszellen VOL0 bis VOL12 bei 𝑇 = 1200K.
𝜌 [g/cm3] 𝑎[A˚] 𝑉 [nm]
VOL0 1,315 24,420 14,563
VOL1 1,380 24,035 13,884
VOL2 1,448 23,649 13.226
VOL3 1,522 23,263 12,590
VOL4 1,600 22,878 11,974
VOL5 1,683 22,492 11,379
VOL6 1,773 22,107 10,803
VOL7 1,869 21,721 10,248
VOL8 1,972 21,335 9,712
VOL9 2,083 20,950 9,195
VOL10 2,202 20,564 8,696
VOL11 2,330 20,179 8,216
VOL12 2,540 19,611 7,542
nen um eine weitere Nanosekunde notwendig, um die vollsta¨ndige Equilibrierung des Systems
zu gewa¨hrleisten. Die Durchschnittswerte der auszuwertenden Eigenschaften wurden aus den
letzten 200 ps jeder NVT-Simulation bestimmt. Zur U¨berpru¨fung ihrer Reproduzierbarkeit
wurden alle Simulationen im Ganzen wiederholt. Fu¨r die Ausdehnungssimulationen wurde
das Prozessschema (Abbildung 3.2) beginnend bei einem der Zwischenschritte VOL3 bis
VOL6 ru¨ckwa¨rts durchlaufen. Die NVT-Simulation mit dem neuen Startvolumen wurde ein
zweites Mal durchlaufen, bevor das Volumen der Einheitszelle auf den vorherigen Wert erho¨ht
wurde (siehe Tabelle 3.2). Die Simulationszeit betrug wieder 1 ns und der Prozess wurde bis
zum Erreichen des Volumens von VOL0 wiederholt.
Die Diffraktogramme wurden durch die Software BIOVA Material Studios berechnet.
Die Molekulardynamik-Simulationen wurden als Kooperation in der Arbeitsgruppe Sierka
mit wertvoller Unterstu¨tzung von Andreas Erlebach durchgefu¨hrt. Die Darstellung der Ring-
und Ka¨figstrukturen in den Abbildungen 5.5 und 5.6 wurden von Zhiwen Pan (AG Won-
draczek) angefertigt.
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4 Untersuchungen zum thermisch induzierten
Kollaps am LSX
Die in diesem Kapitel dargestellten Ergebnisse wurden bereits teilweise im Artikel
”
Thermal
collapse and hierarchy of polymorphs in a faujasite-type zeolite and its analogous melt-
quenched glass“ in der Zeitschrift The Journal of Chemical Physics vero¨ffentlicht [30]. Es
wird im weiteren Verlauf des Kapitels nicht separat auf diesen Artikel verwiesen werden.
4.1 Ex-situ-Untersuchungen
Fu¨r die ersten Kollapsuntersuchungen wurden mehrere LSX-Proben bei Temperaturen zwi-
schen 750 ∘C und 888 ∘C fu¨r je 2 h ausgelagert. Die anschließend angefertigten Ro¨ntgendif-
fraktogramme und Ramanspektren sind in den Abbildungen 4.1 und 4.2 zu sehen.
Die Ro¨ntgendiffraktogramme (Abbildung 4.1) der Proben die bis 770 ∘C behandelt wurden
zeigen deutlich die Kristallstruktur des LSX (Fd-3m) [178]. Die bei 780 ∘C behandelte Pro-
be weist dagegen einen breiten amorphen Berg auf, auf dem aber noch kleine Reflexe des
LSX zu erkennen sind. Die Amorphisierung ist demnach noch nicht vollsta¨ndig. Hingegen
sind im Diffraktogramm der bei 790 ∘C behandelten Probe keine Reflexe mehr zu finden.
Die Zeolithstruktur konnte vollsta¨ndig in eine ro¨ntgenamorphe Phase u¨berfu¨hrt werden. Bei
fortschreitender Temperaturbehandlung sind bereits ab 800 ∘C neue Reflexe zu erkennen, die
nicht zur LSX-Struktur geho¨ren, sondern dem 𝛼−Carnegieit zugeordnet werden ko¨nnen. Die-
ser weist 𝛽−Cristobalith Struktur auf [179, 180] (AMCD 0017677 [181], ICSD 16913 [182]).
Bei noch ho¨heren Temperaturen werden auch Reflexe von Nephelin mit Tridymit Struk-
tur [183] sichtbar (ICSD 26007 [184] und ICSD 9541 [185]). Bei beiden Mineralen handelt
es sich um Tektosilikate mit derselben chemischen Zusammensetzung (idealisiert NaAlSiO4)
aber unterschiedlichen Kristallstrukturen [179, 183], also um Polyamorphe. Die Phasenbe-
ziehung zwischen Nephelin und Carnegieit verha¨lt sich wie die zwischen Tridymit und Cri-
stobalit mit einem Hochtemperaturphasenu¨bergang bei ca. 1250 ∘C-1300 ∘C [183, 186–188].
Unterhalb von 700 ∘C wandelt sich die reine NaAlSiO4 Hochtemperaturform 𝛼−Carnegieits
reversibel in 𝛽−Carnegieit um [179]. Es ist aber aus der Literatur bekannt, dass in Fa¨llen,
in denen ein U¨berschuss von Na2O in der Zusammensetzung vorliegt, stabile Phasen von
𝛼−Carnegieit bis 600 ∘C erhalten werden ko¨nnen, die bei sehr schnellem Abku¨hlen auch bei
Raumtemperatur noch nachweisbar sind [182,189]. Das u¨berhaupt Carnegieit als Zwischen-
phase zwischen amorphisiertem LSX und Nephelin auftritt ist unerwartet, aber ebenfalls aus
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Abbildung 4.1: Ro¨ntgendiffraktogramme der 2 h bei der angegebenen Temperatur behandel-
ten LSX Proben.
der Literatur fu¨r Na-FAU [2, 190] und Na-LTA Systeme [9, 56, 165, 190, 191] bekannt. Die
Hauptursache fu¨r diesen Umstand wird in der Struktur der beiden Minerale im Vergleich
zum Faujasit gesehen. Der 𝛼−Carnegieit ist wie der Faujasit kubisch, wa¨hrend der Nephe-
lin eine hexagonale Struktur aufweist. Ausgehend von einer amorphen Phase, die aus einer
kubischen Phase entstand, erscheint somit die Kristallisation in eine weitere kubische Phase
gegenu¨ber der Kristallisation in eine hexagonale Phase bevorzugt.
In Abbildung 4.2 sind die den Kollapsprozess beschreibenden Ramanspektren dargestellt.
Die entsprechende Bandenzuordnung befindet sich in Tabelle 4.1. Analog zu den XRD-
Untersuchungen sind bis 770 ∘C keine A¨nderungen in der Spektrenform zu erkennen, die
eine A¨nderung der Struktur anzeigen wu¨rden. Allerdings treten kleine Variationen der Spek-
tren auf, welche wahrscheinlich durch Dehydratisierung und die Bewegung von Kationen
innerhalb der Ka¨fige beim Aufheizen zu begru¨nden sind [195, 202]. Das deutlichste Signal
im Spektrum des kristallinen LSX bei ca. 515 cm−1 entspricht einer T-O-T Schwingung (T
= Si oder Al) in 4-gliedrigen Ringen. Im Bereich von niedrigeren Wellenzahlen sind zwei
schmale Banden zu erkennen, die der T-O-T Schwingung in 6-gliedrigen Ringen entspre-
chen. Dies entspricht der Struktur des Faujasits, dessen Struktureinheiten aus Vierer- und
Sechserringen aufgebaut sind (siehe Abbildung 2.1). Die Schwingung des Zwo¨lferrings wa¨re
aufgrund des großen T-O-T Winkels bei sehr kleinen Wellenzahlen (<300 cm−1) zu erwarten.
Allerdings treten in diesem Frequenzbereich außerdem Torsions- und Kationen-Sauerstoff-
Schwingungen auf, wodurch die Interpretation dieses Bereiches sehr erschwert wird.
Das Spektrum, welches nach der Temperaturbehandlung bei 790 ∘C aufgenommen wurde,
zeigt sehr breite Banden und entspricht im Gesamterscheinungsbild dem Spektrum eines
schmelzgegossenem Alumosilikatglases [199, 200, 202]. Der Zeolith scheint vollsta¨ndig amor-
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Tabelle 4.1: Ramanbandenzuordnung zu den in Abbildung 4.2 dargestellten Spektren. (as -
asymmetrisch, b - breit, sh - Schulter, N - Nephelin, C - Carnegieit) U¨bernommen
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Abbildung 4.2: Links: Ex-situ-Ramanspektren des 2 h temperaturbehandelten LSX. Rechts:
Ex-situ-Ramanspektren der zeitabha¨ngigen Temperaturbehandlung bei
790 ∘C.
phisiert. Der rechte Teil von Abbildung 4.2 zeigt den zeitlichen Verlauf der Temperaturbe-
handlung bei 790 ∘C. Nach 30min sind nur wenige A¨nderungen zum Ausgangszustand zu
erkennen, wa¨hrend nach 90min der Amorphisierungsprozess abgeschlossen scheint. Bei den
drei breiten Banden, die das Spektrum des amorphisierten LSX ausmachen, handelt es sich
im Bereich von 250 cm−1 bis 600 cm−1 um die Biegeschwingung von T-O-T in verschieden
großen Ringsystemen, bei ∼730 cm−1 um die symmetrische T-O Streckschwingung und bei
∼1000 cm−1 um die asymmetrische T-O Streckschwingung in den Tetraeder (Referenzen sie-
he Tabelle 4.1). Dabei umfasst die Bande bei 250 cm−1 bis 600 cm−1 den gesamten Bereich,
in dem beim kristallinen LSX die Banden der einzelnen Ringgro¨ßen separat zu erkennen sind.
Es kommt also beim Kollapsprozess zu einem Verlust der mittelreichweitigen Ordnung, der
hier seinen Ausdruck in verschiedenen Ringgro¨ßen und verzerrten Innenringwinkeln findet.
Die entstehende Struktur scheint gut mit der eines Glases vergleichbar.
Bei fortschreitender Temperaturbehandlung werden in den Spektren wieder schmalere, wenn
auch u¨berlagerte Banden sichtbar. Die bereits bei 800 ∘C beginnende Kristallisation von Car-
negieite ist im Ramanspektrum wesentlich deutlicher zu erkennen, als im XRD-Diffrakto-
gramm. Die Hauptbande im niedrigfrequenten Bereich des Spektrums verschiebt ihr Maxi-
mum ab 850 ∘C auf 380 cm−1, was der T-O-T Biegeschwingung eines 6-gliedrigen Ringes ent-
spricht, wa¨hrend im Bereich der 4-gliedrigen Ringe (um 500 cm−1) nur noch ein sehr schwa-
ches Signal zu erkennen ist. Dies deckt sich mit der Struktur von Carnegieit und Nephelin,
die ausschließlich aus Sechserringen aufgebaut sind. Dass in einer laut XRD-Untersuchung
kristallinen Probe dennoch eine recht breite Bande (350 cm−1 bis 500 cm−1) vorliegt, ist dem
Umstand geschuldet, dass diese aus vielen sich u¨berlappenden Banden besteht, welche den
unterschiedlich mit Si und Al Atomen besetzten Sechserringen in Carnegieit und Nephelin
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Abbildung 4.3: Exemplarische DSC-Kurve eines Aufheizvorganges (links) und Ausschnit-
te der 𝐶𝑝-Kurven bei verschiedenen Aufheizgeschwindigkeiten (mitte) von
unbehandeltem LSX. Rechts: Kissinger-Auftragung fu¨r die Amorphisierung
und Rekristallisation von Carnegieit (Car) und Nephelin (Neph). Die Linien
entsprechen den linearen Fits der Daten mit dem Anstieg 𝑚. U¨bernommen
aus [30] mit Genehmigung von AIP Publishing.
entsprechen. Der Nephelin weist aufgrund seiner geringeren Symmetrie mehr Ramanbanden
auf. Deren genaue Zuordnung ist in Tabelle 4.1 angegeben.
4.2 In-situ-Untersuchungen
Es wurden DSC-Untersuchungen mit verschiedenen Heizraten an LSX-Proben durchgefu¨hrt,
um die unterschiedlichen Aktivierungsenergien von Amorphisierung und Rekristallisation
von Carnegieit und Nephelin zu bestimmen (siehe Abbildung 4.3). Alle DSC-Kurven weisen
im Verlauf bis ca. 450 ∘C einen großen breiten endothermen Peak auf, der der Wasserabgabe
zuzuordnen ist. Die große innere Oberfla¨che des Zeolithen bietet eine hervorragende Ad-
sorptionsfla¨che. Im weiteren Temperaturverlauf treten drei gut separierte exotherme Peaks
auf, die durch XRD- und Raman-Untersuchungen der Amorphisierung (ca. 890 ∘C) und der
Rekristallisation von Carnegieit (ca. 1005 ∘C) sowie von Nephelin (ca. 1140 ∘C) zugeordnet
werden ko¨nnen. Alle Temperaturangaben beziehen sich dabei auf eine Aufheizgeschwindig-
keit von 20K/min. im Gegensatz zum klassischen Schmelzen verla¨uft die Amorphisierung
exotherm. Dies legt nahe, dass der Zeolith eine ho¨here Enthalpie besitzt, als die amorphe
Phase, in die er kollabiert [33]. Greaves et al. berichtet neben dem exothermen Signal, das
dem U¨bergang von Zeolith zu LDA entspricht, auch von einer endothermen Schulter, welche
dem LDA-HDA-U¨bergang zuzuordnen ist [1, 33]. Anhand der hier vorliegenden Messungen
ko¨nnen diese zwei Signale nicht separiert werden. Mit steigender Aufheizgeschwindigkeit
werden die einzelnen Signale etwas schmaler und verschieben sich zu ho¨heren Temperaturen.
Dies ist typisch fu¨r nicht isotherme Aufheizvorga¨nge aufgrund der ansteigenden begrenzten
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Abbildung 4.4: Darstellung der in den Hochtemperatur-XRD-Messungen untersuchten Net-
zebenenscharen, v.l.n.r. {111} bei 6 ∘2Θ, {220} bei 10 ∘2Θ, {533} bei 22 ∘2Θ
im Diffraktogramm des Faujasits sowie {111} bei 20 ∘2Θ im Diffraktogramm
des Carnegieits.
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Abbildung 4.5: Links: Verlauf des {111}-Reflexes wa¨hrend der isothermen HT-XRD-
Messung bei 836 ∘C. Mitte: Auftragung der Fla¨che des {111}-Reflexes u¨ber
die Zeit und Fit nach Gleichung (4.2). Rechts: Arrheniusauftragung fu¨r die
Reflexe {111}(rot) und {533} (tu¨rkis). Vera¨ndert nach [30] mit Genehmigung
von AIP Publishing.
Wa¨rmeleitung bei verku¨rzter Messzeit. Fu¨r die Berechnung der drei Aktivierungsenergien
𝐸𝑎 aus der Position des Peakmaximums 𝑇𝐶 in Abha¨ngigkeit von der Aufheizgeschwindig-










Bei Auftragung der linken Seite u¨ber 1/𝑇𝐶 ist eine Gerade mit dem Anstieg 𝐸𝑎/𝑅 zu er-
warten. Durch lineare Regression der experimentellen Daten (siehe Abbildung 4.3 rechts)
ergeben sich folgende Werte fu¨r 𝐸𝑎 in den einzelnen Phasen: 𝐸𝑎(Am) = (548± 8) kJmol−1,
𝐸𝑎(Car) = (357± 8) kJmol−1 und 𝐸𝑎(Neph) = (420± 8) kJmol−1.
Aufgrund der begrenzten Aussagekraft von nichtisothermen DSC-Experimenten wurden
zum Vergleich auch isotherme in-situ-Hochtemperatur-XRD-Untersuchungen durchgefu¨hrt.
Um eine hohe Wiederholfrequenz der Einzelmessungen zu ermo¨glichen wurde pro Experiment
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fu¨r Amorphisierung und Rekristallisation
aus Kissinger- und Ozawa-Auswertung der DSC-Messungen sowie jene Werte die
aus dynamischen und isothermen XRD-Messungen. U¨bernommen aus [30] mit





{111} {hkl} Carnegieit Nephelin
DSC Kissinger 548± 8 357± 8 420± 8
XRD
iso 378± 66 706± 146 {533} 981± 26 {111} -
dyn 434± 34 483± 59 {220} - -
jeweils nur ein Reflex beobachtet. Dieser Reflex repra¨sentiert jeweils eine bestimmte Gruppe
an Netzebenen {hkl} der entsprechenden Kristallstruktur (siehe Abbildung 4.4). Isotherm
untersucht wurden die {111}-Netzebenengruppe, als diejenige mit dem intensivsten Signal
im Diffraktogramm und dem gro¨ßten Abstand untereinander und die {533}-Gruppe mit
wesentlich geringerem Netzebenenabstand.
Die Entwicklung des {111}-Reflexes mit fortschreitender Behandlungszeit ist in Abbildung
4.5b dargestellt. Deutlich ist die Abnahme der Signalintensita¨t mit der Zeit bis zum voll-
sta¨ndigen Verschwinden bei abgeschlossener Amorphisierung zu erkennen.
Fu¨r die Auswertung der Reaktionskinetik wurde die durch Integration erhaltene Fla¨che 𝐴
des Reflexes u¨ber der Behandlungszeit 𝑡 aufgetragen und mit einer Kinetikgleichung erster
Ordnung gefittet (siehe Abbildung 4.5 Mitte),
𝐴(𝑡) = 𝑦0 +𝐴(𝑡0) · e−𝐾𝑡, (4.2)
wobei 𝐾 die Reaktionsrate bei Temperatur 𝑇 und 𝑦0 eine Konstante darstellen. Details zu
allen Fits ko¨nnen den Tabellen in Kapitel 1 im Anhang entnommen werden. Mit Hilfe der
Arrhenius-Gleichung:
𝐾 = 𝐾0 · e−
𝐸𝑎
𝑅𝑇 (4.3)
konnten die Aktivierungsenergien fu¨r den Kollaps der entsprechenden Netzebenen 𝐸𝑎{111} =
(378± 66) kJmol−1 und 𝐸𝑎{533} = (707± 148) kJmol−1 erhalten werden. Damit liegt die
Aktivierungsenergie fu¨r die Ebene {111} etwas unterhalb des Wertes, der mittels der Kissinger-
Auswertung bestimmt wurde, wa¨hrend der Wert fu¨r die Ebene {533} weit daru¨ber liegt (siehe
Tabelle 4.2). Da es sich beim Faujasit um eine isotrope Struktur handelt, ist das Auftreten
von unterschiedlichen Aktivierungsenergien fu¨r unterschiedliche Netzebenen unerwartet. Die
hier dargestellten Hochtemperatur-XRD-Ergebnisse legen nahe, dass die {111} Netzebenen,
welche eine große offene Porenstruktur repra¨sentieren, leichter kollabieren als die kleineren
Struktureinheiten, wie die {533}-Netzebenen. Allerdings ist diese Interpretation aufgrund
des großen experimentellen Fehlers bei der Kinetikbestimmung sehr vorsichtig anzuwenden.
35
8 0 0 8 5 0 9 0 0 9 5 0









T  [ ° C ]
q  [ K m i n - 1 ] 0 . 6   2 . 2 5 . 3 7 . 7
[ 1 1 1 ]
8 0 0 8 5 0 9 0 0 9 5 0
[ 2 2 0 ]
  
 
0 , 8 6 0 , 8 7 0 , 8 8 0 , 8 9 0 , 9 0 0 , 9 1 0 , 9 2 0 , 9 3- 1 9 , 0
- 1 8 , 5
- 1 8 , 0
- 1 7 , 5
- 1 7 , 0
- 1 6 , 5







1 0 0 0 T W P - 1  [ K - 1 ]
{ 2 2 0 }m  =  - 5 8
{ 1 1 1 }  m  =  - 5 2
Abbildung 4.6: Links: Auftragung der Fla¨che des {111}- und {220}-Reflexes u¨ber der Tempe-
ratur fu¨r je vier verschiedene Heizraten. Rechts: Kissingerauftragung fu¨r bei-
de Reflexe aus den jeweiligen Wendepunkten von links. U¨bernommen aus [30]
mit Genehmigung von AIP Publishing.
Zusa¨tzlich zu den bisher erla¨uterten Methoden wurden auch dynamische in-situ-Hoch-
temperatur-XRD-Messungen an den {111}- und {220}-Netzebenen durchgefu¨hrt. Auch bei
diesen Messungen wurde der strukturelle Kollaps der Zeolithstruktur durch das kontinu-
ierliche Abnehmen der Reflexfla¨che mit fortschreitender Temperatur verdeutlicht. Analog
zu den nicht isothermen DSC-Messungen verschob sich der Reaktionsbeginn mit steigen-
der Heizrate zu ho¨heren Temperaturen (siehe Abbildung 4.6 links). Fu¨r die folgende Aus-
wertung wird angenommen, dass der Wendepunkt der u¨ber der Temperatur aufgetrage-
nen Reflexfla¨che, der Temperatur 𝑇𝑊𝑃 mit der gro¨ßten Reaktionsrate entspricht und diese
vergleichbar mit der Peakmaximumstemperatur 𝑇𝐶 des Amorphisierungssignals der DSC-
Kurven ist. Darauf aufbauend wurde eine Kissinger-Auswertung basierend auf Gleichung
(4.1) unter Verwendung von 𝑇𝑊𝑃 vorgenommen (siehe Abbildung 4.6 rechts). Hierbei lie-
fern beiden Netzebenen a¨hnliche Aktivierungsenergien 𝐸𝑎{111} = (434± 34) kJmol−1 und
𝐸𝑎{220} = (483± 59) kJmol−1 (siehe Tabelle 4.2). Erwa¨hnenswert ist, dass diese beiden
Netzebenengruppen gro¨ßere Netzebenenabsta¨nde repra¨sentieren als die {533}-Netzebenen.
Insgesamt fallen alle Ergebnisse der isothermen und dynamischen Messungen (mit Ausnahme
der {533}-Messung) in den Bereich von 𝐸𝑎(𝑎𝑚) ∼ 350 kJmol−1 . . . 550 kJmol−1. Fu¨r andere
Zeolithstrukturen sind etwas geringere Werte bekannt, z.B. 𝐸𝑎(4𝐴) = 210 kJmol
−1 [19] und
𝐸𝑎(𝐴) = 290 kJmol
−1 [191]. Allerdings muss der Vergleich von verschiedenen Zeolithen sehr
vorsichtig erfolgen, da bereits geringe Zusammensetzungunterschide oder verschiedene hydro-
thermale Behandlungen großen Einfluss auf die Stabilita¨t bzw. den Amorphisierungsprozess
haben [9–11,56,164,165].
Neben der Zeolithamorphisierung wurde auch die Rekristallisation von Carnegieit an-
hand der {111}-Netzebene mittels in-situ-Hochtemperatur-XRD untersucht. Die Fla¨che 𝐴
des entsprechenden Reflexes wurde durch Integration bestimmt, gegen die Behandlungs-
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Abbildung 4.7: Links: Auftragung der Fla¨che des {111}-Reflexes des Carnegieits u¨ber der
Zeit fu¨r drei verschiedenen Temperaturen. Rechts: Arrhenius-Plot fu¨r die
Rekristallisation von Carnegieit. Vera¨ndert nach [30] mit Genehmigung von
AIP Publishing.
zeit 𝑡 aufgetragen, normiert und mit der Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov-Evan-Gleichung
(JMAKE) [141–143,203] fu¨r Kristallisationsprozesse gefittet (siehe Abbildung 4.7),
𝐴(𝑡) = 1− e−𝐾(𝑡−𝑡0)𝑛 . (4.4)
Dabei entspricht 𝐾 der Reaktionsrate und bei 𝑛 handelt es sich um den Avrami-Koeffizient.
Dieser gibt Auskunft u¨ber die Dimensionalita¨t des Kristallisationsprozesses. Fu¨r alle drei
untersuchten Temperaturen ergab sich ein Avrami-Koeffizient von 𝑛 ∼ 2, 5. Dieser Wert ent-
spricht einem dreidimensionalen diffusionskontrolliertem Kristallisationsprozess [142]. Auf
Grundlage der Arrhenius-Gleichung (Gleichung (4.3)) wurde durch Auftragung von ln𝐾 ge-
gen 1/𝑇 die Aktivierungsenergie bestimmt. Sie betra¨gt fu¨r die Rekristallisation von Carne-
gieit 𝐸𝑎 = (981± 26) kJmol−1. Dieser Wert entha¨lt wahrscheinlich einen großen experimen-
tellen Fehler, da wa¨hrend der Messung aufgrund von experimentellen Beschra¨nkungen das
Plateau, dass sich bei langen Behandlungszeiten einstellt, nicht abgewartet werden konnte.
Es wurde jedoch darauf geachtet, dass der Hauptbestandteil jeder Probe nach der Mes-
sung aus kristallinem Carnegieit bestand. Die durch die dynamischen DSC-Messungen und
durch die isothermen Hochtemperatur XRD-Messungen erhaltenen Werte (𝐸𝑎(𝐷𝑆𝐶) =
(357± 12) kJmol−1 und 𝐸𝑎(𝑋𝑅𝐷) = (981± 26) kJmol−1) fu¨r die Rekristallisation von
Carnegieit unterscheiden sich relativ stark. In der Literatur finden sich Aktivierungsener-
gien fu¨r die Rekristallisation von 𝛽-Carnegieit aus amorphisiertem Zeolith 4A von 𝐸𝑎 =
197,6 kJmol−1 [20] und aus einer ausgefa¨llten amorphen Vorstufe von 𝐸𝑎 = 591 kJmol−1 [19].
Zusammen mit den hier ermittelten Werten ergibt sich ein sehr breiter Bereich an Aktivie-
rungsenergien, die vor allem auch von der konkreten Zusammensetzung abha¨ngen [19].
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Abbildung 4.8: Wa¨rmekapazita¨tsmessungen des unbehandelten LSX (schwarz), des amor-
phisierten LSX (rot) und des LSX-Glases (gru¨n). Die Aufheizrate fu¨r alle
Messungen betrug 20K/min.
4.3 Vergleich von Glas und amorphisiertem Zeolith
Abbildung 4.8 zeigt die Wa¨rmekapazita¨tsverla¨ufe des unbehandelten LSX, des amorphi-
sierten LSX und des schmelzgegossenen Glases. Alle drei Messungen fanden bei einer Auf-
heizgeschwindigkeit von 20K/min statt. Die Kurve des unbehandelten Zeolithen zeigt drei
Signale, die aufgrund der ex-situ-XRD-Untersuchungen der Amorphisierung sowie der Re-
kristallisation von Carnegieit und Nephelin zugeordnet werden ko¨nnen. Details dazu und
zur Heizratenabha¨ngigkeit der Signale finden sich in Kapitel 4.2. Die extern amorphisierte
Probe zeigt in ihrem Wa¨rmekapazita¨tsverlauf einen Glasu¨bergang bei ∼ 820 ∘C sowie zwei
weitere gut separierte Signale, welche wiederum der Rekristallisation von Carnegieit und
Nephelin zugeordnet werden ko¨nnen. Im Vergleich zum unbehandelten Zeolithen sind diese
Signale zu etwas niedrigeren Temperaturen verschoben. Das schmelzgegossene Glas zeigt in
seinem Wa¨rmekapazita¨tsverlauf ebenfalls bei ∼ 820 ∘C einen Glasu¨bergang und im Bereich
von 1030 ∘C bis 1190 ∘C ein breites Signal mit einer Doppelspitze. Genau in diesem Tem-
peraturbereich tritt beim amorphen Zeolith die Nephelinrekristallisation auf. Die 𝐶𝑝-Kurve
des schmelzgegossenen Glases zeigt keine separate Carnegieitrekristallisation.
Um zu kla¨ren, ob es sich bei der Doppelspitze um die U¨berlagerung der Carnegieit- und
der Nephelinkristallisation oder um zwei unterschiedliche Nephelinkristallisationen handelt,
wurden mehrere Glasproben bei verschiedenen Temperaturen in der Na¨he des 𝐶𝑝-Signal aus-
gelagert. Mittels der anschließenden XRD-Untersuchungen konnte immer nur eine Nephelin-
phase nachgewiesen werden, siehe auch [30]. Da jedoch die externe Temperaturbehandlung
gerade bei so stark u¨berlagerten Signalen in Bezug auf Aufheizgeschwindigkeit, Temperatur
und Haltezeit etliche Schwierigkeiten aufweist, wurde eine in-situ-Hochtemperatur-XRD-
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Abbildung 4.9: Links: Ausschnitt der Hochtemperatur-XRD-Messungen des LSX-Glases
durchgefu¨hrt in Intervallen von 10K von 700 ∘C bis 1350 ∘C. Rechts: Aus-
gewa¨hlte Diffraktogramme, mit den zugeordneten Phasen Hoch-Cristobalit,
Carnegieit und Nephelin. Die Einfu¨gung zeigt den Bereich von 39 ∘2Θ bis
42 ∘2Θ im Temperaturbereich von 1000 ∘C bis 1200 ∘C
.
Messung am schmelzgegossenen Glas durchgefu¨hrt. Im Temperaturbereich von 550 ∘C bis
1350 ∘C wurde dabei in Intervallen von 10 ∘C ein Diffraktogramm aufgenommen. Dies ent-
spricht einer durchschnittlichen Heizrate von 0,88K/min. Der Gesamtverlauf ist in Abbil-
dung 4.9 links dargestellt. Zu Beginn besitzt dieser den zu erwartenden amorphen Berg, auf
dem zwei schwache Reflexe zu erkennen sind, welche bis ∼ 1000 ∘C unvera¨ndert bestehen
bleiben und danach an Intensita¨t verlieren. Etliche weitere Reflexe erscheinen im Tempera-
turbereich zwischen ∼ 850 ∘C und 1000 ∘C, wobei manche bis zu einem Plateau kontinuierlich
an Intensita¨t zunehmen und andere nach einem Maximum, abrupt an Intensita¨t verlieren
und anschließend wieder an Intensita¨t zunehmen. Im rechten Teil der Abbildung 4.9 sind
einzelne Diffraktogramme dargestellt, an denen eine Zuordnung der entsprechenden Pha-
sen vorgenommen wurde. Bereits zu Beginn der Untersuchung sind zwei kleine Reflexe bei
∼ 25 ∘2Θ und ∼ 42 ∘2Θ zu erkennen. Diese entsprechen einer Hoch-Cristobalitphase ICDD
00-027-0605). Ab 830 ∘C treten auf dem amorphen Berg zwei weitere Reflexe bei ∼ 24 ∘2Θ
und ∼ 41 ∘2Θ auf, diese Positionen entsprechen den zwei intensivsten Reflexen des Carnegi-
eits (ICDD 00-011-0221 [204]). Bis 880 ∘C verringert sich der amorphe Berg, die Intensita¨t der
Carnegieitreflexe nimmt zu und weitere Reflexe sind zu erkennen. Diese ko¨nnen einer Nephe-
linphase (ICDD 01-076-2467 [205]) zugeordnet werden. Bei weiterer Temperaturerho¨hung ist
schließlich kein amorpher Berg mehr in den Diffraktogrammen zu erkennen und die Reflexe
des Nephelins erscheinen sta¨rker ausgepra¨gt. Die exakte Temperatur ab der kein Carnegieit
mehr vorliegt ist schwierig zu bestimmen, da der Hauptreflex bei 24 ∘2Θ auch im Diffrak-
togramm des Nephelins auftritt. Das Signal des Carnegieits bei 40 ∘2Θ ist ab ∼ 1070 ∘C
vo¨llig verschwunden, wobei bei dieser Temperatur bereits rechts und links von diesem Reflex
39
zwei zur Nephelinphase geho¨rige Reflexe zu erkennen sind (siehe Einfu¨gung in Abbildung
4.9 rechts). Beide Carnegieitreflexe besitzen im Temperaturbereich von ∼ 970 ∘C bis 1000 ∘C
ein lokales Intensita¨tsmaximum, auf das ein Intensita¨tsabfall bei Temperaturanstieg folgt.
Es kann gefolgert werden, dass in diesem Temperaturbereich Carnegieit die Hauptphase bil-
det und anschließend in Nephelin umgewandelt wird, denn erst oberhalb von 1000 ∘C ist
ein starkes Anwachsen der Intensita¨t der Nephelinreflexe zu verzeichnen. Die Reflexe bei
∼ 24 ∘2Θ und ∼ 50 ∘2Θ weisen bei ∼ 1070 ∘C ein (weiteres) Intensita¨tsmaximum auf. Al-
le Signale verschieben sich mit steigender Temperatur kontinuierlich zu etwas geringeren
Winkeln aufgrund der temperaturbedingten Dehnung der Einheitszelle. Es ist also gerade
aufgrund der Intensita¨tsverha¨ltnisse der Reflexe im fru¨hen Stadium der Kristallisation davon
auszugehen, dass zuerst der Carnegieit rekristallisiert und dann eine Nephelinphase auftritt.
Die durchgefu¨hrten Untersuchungen lassen darauf schließen, dass dabei der Nephelin aus der
Carnegieitphase gebildet wird.
Demnach handelt es sich auch bei der Doppelspitze im 𝐶𝑝 Signal des schmelzgegossenen
Glases um die u¨berlagerte Kristallisation von Carnegieit und Nephelin. Folglich findet in
allen drei mittels DSC untersuchten Proben zuerst die Rekristallisation von Carnegieit und
dann bei ho¨heren Temperaturen die Rekristallisation von Nephelin statt, obwohl es sich bei
Carnegieit um die Hochtemperaturform von Nephelin handelt [187]. Dieser Umstand wurde
schon von einigen Wissenschaftlern fu¨r verschiedene Zeolithsysteme und Zusammensetzun-
gen beobachtet und diskutiert [8, 10, 79, 190]. Ausschlaggebend ist demnach wohl vor allem
die gleiche kubische Symmetrie von Faujasit und Carnegieit im Vergleich zur hexagona-
len Symmetrie von Nephelin. Die Ostwaldsche Stufenregel, besagt, dass ein U¨bergang nicht
automatisch in den energetisch gu¨nstigsten Zustand erfolgen muss, sondern ha¨ufig erst ei-
ne metastabile Zwischenphase ausgebildet wird, die dem Ausgangszustand energetisch oder
strukturell na¨her ist [206, 207]. In Anlehnung daran ist folglich der U¨bergang von einem
kubischen zu einem kubischen System energetisch und strukturell einfacher, als der direk-
te U¨bergang zum hexagonalen Nephelin. Dass die Rekristallisation im Glas bei ho¨heren
Temperaturen und so u¨berlagert auftritt, ist verwunderlich, da weiter unten gezeigt wird,
dass zwischen dem amorphen LSX und dem Glas keine nennenswerten kurzreichweitigen
strukturellen Unterschiede bestehen. Außerdem erfolgt die Rekristallisation oberhalb des bei
beiden Proben identischen 𝑇𝑔 aus der flu¨ssigen Phase. Trotzdem scheint die aus dem amor-
phen Zeolith gebildete flu¨ssige Phase bei geringeren Temperaturen Kristallisationskeime fu¨r
den Carnegieit auszubilden. Ein a¨hnliches Pha¨nomen ist in der Vero¨ffentlichung von Won-
draczek et al. beschrieben [25]. In dieser wurden DSC-Messungen an unterschiedlich stark
vorkollabierten Proben des Siliziumalumophosphat Zeoliths SAPO-34 durchgefu¨hrt, was zu
Vera¨nderungen in der Form des Rekristallisationssignals fu¨hrte. Wa¨hrend nur gering bzw.
gar nicht vorkollabierte Proben lediglich ein einzelnes Rekristallisationssignal zeigen, entwi-
ckelt sich mit steigender Vorbehandlungszeit eine Doppelspitze indem sich eine neue Spitze
bei geringeren Temperaturen ausbildet. Noch la¨ngere Vorbehandlung fu¨hrt bereits vor der
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Abbildung 4.10: Normierte sowie temperatur- und frequenzkorrigierte Ramanspektren des
amorphisierten LSX und des schmelzgegossenen Glases,(Laserwellenla¨nge:
514 nm, Vergro¨ßerung: 20-fach)
.
DSC-Messung zur teilweisen Rekristallisation und das DSC-Signal entwickelt sich zu einem
gering ausgepra¨gtem unsymmetrischen Peak mit einem Maximum bei der geringeren Tem-
peratur. Fu¨r dieses Verhalten gibt es zwei verschiedene Interpretationen. Wenn der Kollaps
des Zeolithen bei ho¨heren Temperaturen als die Rekristallisation aus der amorphen Phase
erfolgt, dann zeigen die wenig vorbehandelten Proben kein Rekristallisations- sondern nur
ein Amorphisierungssignal. Erst die Proben, die von vornherein sowohl eine amorphe Phase
und einen kristallinen Zeolithanteil aufweisen entwickeln dann die Doppelspitze, da wa¨hrend
der Messung sowohl Rekristallisation als auch Amorphisierung auftreten. Andererseits ist
es mo¨glich, dass bei den wenig vorbehandelten Proben die LDA-Phase durch Strukturrelik-
te zu einer sehr schnellen Keimbildung und Kristallisation fu¨hrt, sodass nur ein Signal in
der DSC-Messung zu erkennen ist. Die Proben, die schon durch die Vorbehandlung teilwei-
se rekristallisiert sind, ko¨nnen bereits bei niedrigeren Temperaturen in der DSC-Messung
vollsta¨ndig rekristallisieren, sodass es zur Verschiebung bzw. der Ausbildung der Doppel-
spitze kommt. Letztere These wird in [25] vertreten.
Fu¨r den kurz- und mittelreichweitigen strukturellen Vergleich zwischen dem amorphisierten
LSX und dem schmelzgegossenen Glas wurden Ramanspektren von beiden angefertigt. Von
beiden Spektren wurde zuerst eine angepasste Basislinie abgezogen, bevor sie fu¨r den direk-
ten Vergleich miteinander auf temperatur- und frequenzabha¨ngige Streuintensita¨t korrigiert
wurden. Dafu¨r wurde ein von Long 1977 [208] eingefu¨hrter Korrekturfaktor verwendet, der
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ha¨ufig vor Entfaltungen zum Einsatz kommt [200,209,210],







Dabei entspricht 𝜈0 der eingestrahlten Laserwellenzahl 514 nm = 19 435,1 cm
−1, ℎ der Planck-
konstante, 𝑘 der Boltzmannkonstante, 𝑐 der Lichtgeschwindigkeit, 𝑇 der Temperatur wa¨hrend
der Messung und 𝜈 der gemessenen Wellenzahl in 𝑐𝑚−1. Die korrigierten Spektren wurden
auf die ho¨chste Intensita¨t normiert und in Abbildung 4.10 dargestellt. Das Spektrum des
amorphisierten LSX erscheint rauschiger aufgrund der Pulverform des Zeolithen. Fu¨r das
Glasspektrum wurde eine feste Probe mit polierter Oberfla¨che verwendet. Im unteren Wel-
lenzahlbereich zeigen beide Spektren einen nahezu identischen Verlauf. Eine breite Bande
von 200 cm−1 bis ∼ 650 cm−1 weist eine Schulter bei ∼ 300 cm−1 und zwei Maxima bei
494 cm−1 und 562 cm−1 auf. Die Maxima ko¨nnen mit steigender Wellenzahl kleiner werden-
den Ringen zugeordnet werden, so entspricht das Maximum bei 494 cm−1 der Schwingung
von Viererringen und das Maximumg bei 562 cm−1 der Schwingung von Dreierringen je-
weils mit gemischter Besetzung von Si und Al Atomen [210]. Die breit abfallende Schulter
im Bereich von niedrigeren Wellenzahlen entspricht demnach einer Verteilung von gro¨ßeren
Ringsystemen [211]. Der mittelfrequente Bereich der Ramanspektren reicht von 650 cm−1
bis 850 cm−1 und umfasst ebenfalls in beiden Spektren jeweils eine breite Bande. Das Ma-
ximum das Glasspektrums liegt bei ∼ 750 cm−1 und ist damit im Vergleich zum Spektrum
des amorphisierten LSX zu etwas niedrigeren Wellenzahlen hin verschoben und außerdem
symmetrischer ausgepra¨gt. Fu¨r diesen Bereich des Spektrums gibt es viele verschiedene Zu-
ordnungen und Interpretationen [212–214]. Insgesamt ist er zu wenig verstanden und die
beobachtete Band zu unstrukturiert, um verla¨ssliche Informationen abzuleiten, deswegen
wird auf diesen Teil des Spektrums nicht weiter eingegangen werden.
Im hochfrequenten Bereich von 850 cm−1 bis 1300 cm−1 treten die gro¨ßten Unterschiede zwi-
schen den Spektren auf. Beide Spektren weisen eine breite Bande in diesem Bereich auf.
Im Spektrum des Glases reicht diese von 850 cm−1 bis 1180 cm−1 mit einem Maximum bei
1000 cm−1. Die Bande des amorphen LSX ist etwas breiter und reicht von 850 cm−1 bis ∼
1230 cm−1, weist jedoch kein einzelnes Maximum, sondern von 990 cm−1 bis 1096 cm−1 ein
breites Plateau auf, was auf die U¨berlagerung von mindestens zwei Banden hindeutet. Ganz
allgemein wird diese Bande durch T-O Streckschwingungen (T = Si, Al) verursacht, wo-
bei sie sich aus unterschiedlichen Streckschwingungen zusammensetzt, die aus verschiedenen
tetraedrischen Umgebungen resultieren [215, 216]. Da in dem hier untersuchten System die
Alkalien in derselben Menge wie das Aluminium vorhanden sind (idealisiert NaAlSiO4), tritt
das Aluminium vollsta¨ndig tetraedrisch auf und es sind fu¨r das vollverknu¨pftes Netzwerk nur
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Q4 Gruppen zu erwarten. Zur Beschreibung der Spektren von vollsta¨ndig verknu¨pften Silikat-
bzw. Alumosilikatgla¨sern entwickelten Seifert et al. 1982 [200] ein einfaches Model, dass auf
dem Zentralkraftmodel beruht [214,217]. Jenes Model geht davon aus, dass im Netzwerk zwei
verschiedene Strukturen koexistieren, die sich in ihrem verknu¨pfenden T-O-T Winkel unter-
scheiden. Urspru¨nglich war dieses Konzept nur fu¨r reines Silikatglas entwickelt worden [218],
Seifert et al [200] u¨bertrugen es aber erfolgreich auf Alumosilikatgla¨ser. Der hochfrequente
Bereich des reinen Silikatglasspektrums wird dabei mit drei Gauss-Banden gefittet. Diese
liegen bei 1050 cm−1, 1150 cm−1 und 1200 cm−1 und entsprechen in dieser Reihenfolge der
W2 und den zwei W4 Moden fu¨r die Struktureinheit mit dem kleineren und dem gro¨ßeren
Winkel, (zur Erkla¨rung der Nomenklatur siehe [200]). Alle drei Banden verschieben sich mit
steigendem Einbau von NaAlO2 zu geringeren Wellenzahlen bis sie bei Si/Al = 1 in etwa
die Werte 940 cm−1, 1015 cm−1 und 1100 cm−1 erreichen [200,209]. Dabei weist die mittlere
Bande in beiden Vero¨ffentlichungen die gro¨ßte Fla¨che auf, was einer sta¨rkeren Pra¨senz von
Struktur II (kleinerer Winkel) im Vergleich zu Struktur I (gro¨ßerer Winkel) entspricht. Dies
la¨sst sich sehr gut auf das hier gezeigte Glasspektrum u¨bertragen, wobei das Maximum noch
zu etwas kleineren Wellenzahlen verschoben ist. Im Vergleich dazu weist das Spektrum des
amorphen Zeolithen diesen breiten Plateauverlauf bis 1100 cm−1 auf, was durch eine stark
ausgepra¨gte Bande bei 1100 cm−1 zu erkla¨ren ist, welche zur Struktur I zuzuordnen ist.
Demnach sind die Tetraeder im amorphen LSX ha¨ufiger durch gro¨ßere Winkel verknu¨pft,
als das im schmelzgegossenen Glas der Fall ist und die Struktur im amorphen Zeolithen
kann als offener bzw. weniger dicht betrachtet werden [209]. Aus Temperatur- bzw. Dru-
ckuntersuchungen ist bekannt, dass bei steigender Temperatur vermehrt die Struktur I mit
gro¨ßerem Winkel ausgebildet wird [209], wa¨hrend unter Druck ein Anstieg in der Intensita¨t
von Struktur II zu erkennen ist [219].
Fu¨r die kurzreichweitigen Strukturuntersuchungen am amorphisierten Zeolith und dem
schmelzgegossenen Glas wurden sowohl WAXS als auch Festko¨rper MAS-NMR Untersu-
chungen durchgefu¨hrt, die nun im folgenden erla¨utert werden.
Der linke Teil von Abbildung 4.11 links zeigt die Kurven der Strukturfaktoren des kristalli-
nen LSX, des amorphen LSX und des schmelzgegossenen Glases. Alle drei Proben wurden
als Pulverproben in Kapillaren vermessen. Der kristalline LSX zeigt das typische Pulver-
diffraktogramm eines kristallinen Materials wobei die Bragg-Reflexion schlecht aufgelo¨st
erscheint. Die Detektoreinstellungen sind dafu¨r optimiert einen großen Bereich an Streu-
winkeln abzudecken, dies ist allerdings mit einer schlechten Winkelauflo¨sung verbunden. Der
Ro¨ntgenstrukturfaktor 𝑆(𝑄) des amorphen LSX zeigt eine amorphe Struktur mit nur sehr
kleinen Resten von kristallinem LSX. In Abbildung 4.11 rechts sind vergleichend die 𝑆(𝑄)
von amorphem LSX und von LSX-Glas dargestellt. Die Unterschiede sind sehr klein. Daru¨ber
hinaus wurde das LSX-Glas in Pulverform in einer Kapillare und als festes Scheibchen ver-
messen. Die Strukturfaktoren beider Messungen sind nahezu identisch. Der Intensita¨tsverlust
nahe 200 nm−1 in allen drei 𝑆(𝑄)-Verla¨ufen scheint einen nichtphysikalischen Ursprung zu
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Abbildung 4.11: Ro¨ntgenstrukturfaktoren von vier LSX Proben. Links: Vergleich von kris-
tallinem und amorphen LSX sowie einer Glasprobe. Rechts: Vergleich der
verschiedenen Glasproben sowie des amorphen LSX mit dem Glas. Zur bes-
seren Sichtbarkeit wurden die oberen Kurven verschoben.
Abbildung 4.12: Die Realraumkorrelationsfunktion 𝑇 (𝑟) der in Abbildung 4.11 dargestellten
𝑆(𝑄)’s sind, bis zu einem Abstand von 1 nm. Die Steilheit des Anstieges der
Kurven ist abha¨ngig von der durchschnittlichen Atomdichte, welche fu¨r den
kristallinen Zeolith gro¨ßer ist. Die ersten Peaks sind den entsprechenden
Atompaaren zugeordnet.
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haben. Die Realraumkorrelationsfunktionen 𝑇 (𝑟) wurden berechnet als Fouriertransforma-
tionen (FT) der 𝑆(𝑄) mit Q𝑚𝑎𝑥=200 nm
−1 mittels





𝑄[𝑆(𝑄)− 1]𝑀(𝑄) sin(𝑄𝑟)𝑑𝑄. (4.7)
Dabei wurde entweder der Da¨mpfungsfaktor 𝑀(𝑄) nach Lorch [220] oder alternativ keine
Da¨mpfung [𝑀(𝑄) = 1] benutzt. Der Wert der Atomdichte 𝜌0 wurde aus der Massendichte
berechnet. Die mit Da¨mpfungsfaktor erhaltenen 𝑇 (𝑟) Kurven sind in Abbildung 4.12 bis
zu einem Abstand von 1 nm dargestellt. Die 𝑇 (𝑟) Kurve des kristallinen LSX zeigt klare
Peaks u¨ber den gesamten Messbereich, wa¨hrend die anderen beiden Kurven oberhalb von
𝑟 > 0,7 nm sehr glatt verlaufen. Der erste Peak bei 0,32 nm hat fu¨r den kristallinen Zeolith
und das Glas die selbe Position, wa¨hrend sich die Peaks bei gro¨ßeren Absta¨nden in ihrer
Position unterscheiden. Die 𝑇 (𝑟)’s des amorphisierten LSX und des Glases hingegen sind
offensichtlich identisch. Im untersuchten Abstandsbereich wird 𝑇 (𝑟) hauptsa¨chlich durch die
Position und Form des ersten scharfen Beugungspeaks bestimmt. Dieser unterscheidet sich
jedoch u¨berraschenderweise fu¨r das LSX Glas und den amorphen LSX nicht wesentlich weder
in der Ho¨he, noch in der Breite (siehe Abbildung 4.11 rechts). Demnach ist die Menge an
strukturellen Defekten im amorphen LSX nicht ausreichend um signifikante A¨nderungen in
der mittelreichweitigen Ordnung zu bewirken.
Die 𝑇 (𝑟) Daten der vier vermessenen LSX Proben sind in Abbildung 4.13 zusammen mit
der jeweiligen 𝑇 (𝑟)-Modelfunktion dargestellt. Die Fits wurden fu¨r die Absta¨nde zwischen
0,12 nm und 0,26 nm fu¨r die 𝑇 (𝑟), die ohne Da¨mpfung berechnet wurden, bestimmt. Die Kur-
ven erscheinen in diesem Bereich recht glatt mit Ausnahme des ersten Peaks bei ∼ 0,17 nm
der durch Si-O und Al-O Bindungen verursacht wird.
Der gesamte Bereich zwischen den Al-O-Bindungen und den Si(Al)-Si-Bindungen bei 0,31 nm
kann den Na-O- und O-O-Beziehungen zugeordnet werden. Die ku¨rzesten O-O-Absta¨nde tre-
ten an den Tetraederkanten von SiO4 mit 0,265 nm und AlO4 mit 0,28 nm auf. Die O-O-Kante
von mo¨glichen AlO6 Oktaedern ha¨tte eine La¨nge von 0,265 nm. Der Wert all dieser Absta¨nde
wurde aus der Anzahl der zugeho¨rigen Struktureinheiten berechnet.
Fu¨r die Simulation der 𝑇 (𝑟) Kurve des kristallinen LSX werden noch weitere Bindungsla¨ngen
beno¨tigt. Das Wasser, das in den Ka¨figen des LSX eingeschlossen ist, zeigt die typischen
O-O- und O-H-Absta¨nde. Dabei formt das Wasser eine tetraedrische Umgebung aus H2O
Moleku¨len, das heißt jedes O Atom hat vier benachbarte O Atome und an jedem O existieren
zwei kurze und zwei lange O-H-Bindungen, was charakteristisch fu¨r O-H ... O Wasserstoff-
bru¨cken ist. Die angegebenen zugeho¨rigen Koordinationszahlen werden dadurch verringert,
dass nur die Ha¨lfte der O Atome zum Wasser geho¨ren, denn die Oberfla¨che des Alumosili-
katgeru¨stes ist mit dem Wasser u¨ber Wasserstoffbru¨ckenbindungen verknu¨pft.
Die 𝑇 (𝑟) Kurven, die ohne Da¨mpfung erhalten wurden (siehe Abbildung 4.13 rechts) zeigen
scharfe Peaks unter denen sich auch zwei neue bei 0,21 nm und 0,24 nm befinden, die Na-
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Abbildung 4.13: Korrelationsfunktionen berechnet mit und ohne Da¨mpfung: Die gepunkte-
ten schwarzen Linien entsprechen den experimentellen und die dicken ocker-
farbenen Linien den Modeldaten der vier LSX Proben. Die Fits wurden
an den experimentellen 𝑇 (𝑟) Kurven mit Lorch Da¨mpfung durchgefu¨hrt.
Die partiellen Korrelationsfunktionen der Si-O (violett), Al-O (gru¨n), Na-O
(orange) und O-O (rot) Paare sind zur besseren Sichtbarkeit nach unten
verschoben.
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O-Absta¨nden zugeordnet werden ko¨nnen. Es wird spa¨ter noch ausfu¨hrlicher erla¨utert, dass
die Satellitenoszillationen der schmalen Si-O- und O-O-Peaks zu den benachbarten Signalen
beitragen und damit die direkte Bestimmung der Na-O-Koordinationszahl aus den kleinen
Peaks verfa¨lscht.
Die Parameter fu¨r die Al-O- und Na-O-Absta¨nde zum ersten Nachbarn wurden durch einen
Gauß-Fit der glatten 𝑇 (𝑟) Funktion bestimmt, welche ohne Da¨mpfung erhalten wurde. Der
Effekt der Da¨mpfung und Trunkierung (𝑄𝑚𝑎𝑥) in der Fouriertransformation der experi-
mentellen 𝑇 (𝑟) Daten wurde fu¨r die 𝑇 (𝑟) Modelfunktion simuliert durch die in [221, 222]
beschriebenen Faltungstechniken. Zum Fit der 𝑇 (𝑟) Daten wurde der Marquardt Algorith-
mus [223] benutzt, wobei die Koordinationszahl 𝑁𝑖𝑗 , der durchschnittliche Abstand 𝑟𝑖𝑗 und
die Halbwertsbreite ∆𝑟𝑖𝑗 die Parameter der Gauß-Modelfunktion darstellen. Die erhaltenen
Parameterwerte sind in Tabelle 4.3 aufgefu¨hrt, wobei jede Zeile einer Gauß-Funktion ent-
spricht.
Tabelle 4.3: Parmeter der Gauß-Funktion, welche bei den Fits der 𝑇 (𝑟) Funktionen fu¨r die
drei gepulverten LSX Proben in Kapillaren und das feste Glasscheibchen benutzt
oder erhalten wurden. Die mit einem Sternchen markierten Parameter fu¨r den
kristallinen LSX wurden bei allen Proben konstant gehalten.
kristalliner
LSX
i - j 𝑁𝑖𝑗 𝑟𝑖𝑗 ∆𝑟𝑖𝑗 𝑁𝑖𝑗 ges. mittlere Bindungsla¨nge/
Zuordnung
Si-O 4,00* 0,1649 0,013 4,0 0,1649± 0,0015
Al-O 3,50 0,1736 0,015 4,25± 0,30 0,175± 0,002
0,75 0,1802 0,016
Na-O 1,80 0,2235* 0,018* 5,7± 0,5 0,239± 0,003
3,90 0,2465 0,020*
K-O 2,00* 0,2950* 0,025* 4,0
2,00* 0,3100* 0,020*
O-O 1,58* 0,2680* 0,018* SiO4-Kanten
1,26* 0,2810* 0,022* AlO4-Kanten
0,36* 0,2530* 0,020* AlO6-Kanten
2,00* 0,2820* 0,025* H2O-Struktur
Al-Si 4,00* 0,3135* 0,025* 4,0




i - j 𝑁𝑖𝑗 𝑟𝑖𝑗 ∆𝑟𝑖𝑗 𝑁𝑖𝑗 ges. mittlere Bindungsla¨nge/
Zuordnung
Si-O 4,00 0,1625 0,0145 4,0 0,1625± 0,0015
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Al-O 3,60 0,1735 0,015 4,2± 0,3 0,174± 0,002
0,60 0,1800 0,017
Na-O 1,60 0,2235 0,018 4,8± 0,5 0,241± 0,003
3,20 0,2490 0,020
K-O 2,00 0,2950 0,025 4,0
2,00 0,3100 0,020
O-O 3,03 0,2680 0,018 SiO4-Kanten
2,48 0,2810 0,020 AlO4-Kanten
0,55 0,2531 0,020 AlO6-Kanten
Al-Si 4,00 0,3135 0,025 4,0
LSX Glas
Kapillare
i - j 𝑁𝑖𝑗 𝑟𝑖𝑗 ∆𝑟𝑖𝑗 𝑁𝑖𝑗 ges. mittlere Bindungsla¨nge/
Zuordnung
Si-O 4,00 0,1633 0,014 4,0 0,1633± 0,0015
Al-O 3,80 0,1755 0,0145 4,1± 0,3 0,176± 0,002
0,30 0,1800 0,016
Na-O 1,70 0,2240 0,018 4,7± 0,5 0,240± 0,003
3,00 0,2490 0,020
K-O 2,00 0,2950 0,025 4,0
2,00 0,3100 0,020
O-O 3,03 0,2670 0,018 SiO4-Kanten
2,76 0,2825 0,022 AlO4-Kanten
0,28 0,2531 0,020 AlO6-Kanten
Al-Si 4,00 0,3135 0,025 4,0
LSX Glas
Scheibchen
i - j 𝑁𝑖𝑗 𝑟𝑖𝑗 ∆𝑟𝑖𝑗 𝑁𝑖𝑗 ges. mittlere Bindungsla¨nge/
Zuordnung
Si-O 4,00 0,1633 0,0135 4,0 0,1633± 0,0015
Al-O 3,80 0,1750 0,015 4,10± 0,30 0,175± 0,002
0,30 0,1780 0,017
Na-O 1,50 0,2240 0,018 4,5± 0,5 0,241± 0,003
3,00 0,2490 0,020
K-O 2,00 0,2950 0,025 4,0
2,00 0,3100 0,025
O-O 3,03 0,2670 0,018 SiO4-Kanten
2,76 0,2825 0,022 AlO4-Kanten
0,28 0,2531 0,020 AlO6-Kanten
Al-Si 4,00 0,3135 0,025 4,0
Im Falle der ersten Probe sind einige Parameter mit Sternchen markiert, die in den Fits
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fu¨r diese und die anderen Proben konstant gehalten wurden. Da sich die Al-O und Na-O
Bindungsabsta¨nde mit den benachbarten Si-O und O-O Peaks u¨berlappen, ist es notwendig
einige Annahmen fu¨r die Parameter zu treffen, um sinnvolle Ergebnisse zu erhalten. Die
La¨nge der Al-O Bindungen kann zwischen 0,170 nm und 0,190 nm variieren. Bekannte AlO𝑥
Strukturen sind die AlO4 Tetraeder, AlO5 Pyramiden und AlO6 Oktaeder, jedoch existieren
im a¨hnlichen LSX20 Kristall [178] nur AlO4 Tetraeder und es werden auch nur solche fu¨r
das Glas erwartet. Daru¨ber hinaus wird ho¨chstens ein kleiner Anteil an AlO6 erwartet, der
nicht u¨berinterpretiert werden sollte, falls er in der Gro¨ßenordnung der Fehlergrenzen der
Koordinationszahlen liegt.
Die Al-O-Bindungen von AlO4 und AlO6 u¨berlappen mit dem Si-O Peak (∼ 0,162 nm) vom
SiO4. Aufgrund des etwas geringerem Anteils von Al2O3 verglichen mit SiO2 wird der Anteil
an AlO6 die gro¨ßeren Fehler verursachen. 𝑁𝑆𝑖𝑂 wurde in den Fits konstant auf 4,0 gehal-
ten, da eine gleichzeitige Bestimmung von 𝑁𝑆𝑖𝑂 und 𝑁𝐴𝑙𝑂 nicht mo¨glich ist. Die la¨ngeren
Al-O-Bindungen u¨berlappen sich nur teilweise mit den Na-O-Peaks. Die Startparameter der
Peaks wurden der a¨hnlichen Kristallstruktur LSX20 [178] entnommen.
Zur Veranschaulichung der Qualita¨t der Fits wurde auch deren Modelfunktion 𝑇 (𝑟) berech-
net und zusammen mit den experimentellen Daten, die ohne Verwendung einer Da¨mpfungs-
funktion wa¨hrend der Fouriertransformation erhalten wurden, in Abbildung 4.13 dargestellt.
Dabei ist die U¨bereinstimmung fu¨r den kristallinen LSX hervorragend und recht gut fu¨r die
anderen Proben. Einzelne getrennte Peaks sind bei 0,21 nm und 0,24 nm zu erkennen, welche
Na-O-Bindungen zugeordnet werden ko¨nnen. Die im unteren Teil der Grafiken dargestellten
einzelnen 𝑇𝑖𝑗(𝑟) Funktionen, illustrieren den Effekt von Trunkierungsoszillationen des Fou-
rierintegralls. Demnach ist ein betra¨chtlicher Anteil der Peaks bei 0,21 nm und 0,24 nm auch
den Trunkierungsoszillationen der Si-O- und O-O-Funktionen zuzuordnen.
Die 𝑁𝐴𝑙𝑂 Werte sind etwas gro¨ßer als vier, doch das ist nicht ausreichend um auf eine nen-
nenswerte Menge an AlO6 zu schließen. Der 𝑁𝑁𝑎𝑂 Wert fu¨r den kristallinen LSX hingegen
ist fast sechs und damit merklich gro¨ßer als fu¨r den amorphen LSX und das Glas. Dieser
vergro¨ßerte Wert kann auf die kristalline Struktur und die Anwesenheit von Wasser zuru¨ck
gefu¨hrt werden.
Bei den 29Si MAS-NMR Messungen an amorphisierten LSX und dem schmelzgegosse-
nen Glas wurden die in Abbildung 4.14 links dargestellten Spektren erhalten. Aufgrund der
geringen natu¨rlichen Ha¨ufigkeit von 29Si von rund 5% weisen beide Spektren ein starkes
Rauschen auf. Davon abgesehen sind beide Spektren offensichtlich identisch und zeigen ein
breites, leicht unsymmetrisches Signal von rund −75 ppm bis −100 ppm mit einem Maximum
bei −85,7 ppm (amorpher Zeolith) bzw. −85,9 ppm (Glas, wobei hier das exakte Maximum
aufgrund der Doppelspitze schwierig zu bestimmen ist). Dieser Bereich entspricht vierfach
koordiniertem Silizium [224, 225]. Die Lage des Maximums wird durch die vorhandenen Al-
kalien beeinflusst, wobei Kalium zu einer sta¨rker negativen Verschiebung fu¨hrt. Die gefun-
denen Werte stimmen gut mit einer Mischung aus Natrium und Kalium u¨berein [226]. Auf
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Abbildung 4.14: Links: Darstellung der 29Si MAS-NMR Spektren. Die Einfu¨gung zeigt die
Spektren im gesamten Messbereich (MAS = 10 kHz). Rechts: Darstellung
der 27Al MAS-NMR Spektren (MAS = 12,5 kHz). Beide Spektren wurden in
einem 4mm Rotor bei einer magnetischen Flussdichte von 9,4T gemessen.
Grund des ausgeglichenen Verha¨ltnisses zwischen Alkalien, Aluminium und Silizium werden
ausschließlich Q4 Gruppen erwartet. Weniger verknu¨pfte Q-Gruppen wu¨rden bei geringe-
rer chemischer Verschiebung auftreten [215]. Aus kristallinen Alumosilikaten ist bekannt,
dass jede Q4 Silizium Einheit nach Anzahl der verknu¨pften Aluminiumatome einen separa-
ten Peak liefert, sodass das 29Si Spektrum aus bis zu fu¨nf Peaks fu¨r jede Si(nAl) Einheit
mit 𝑛 = 0 − 4 bestehen kann [227, 228]. Dabei verschiebt sich die Peaklage mit abneh-
menden Aluminiumgehalt um je −5 nm von −84 nm fu¨r Q4(4Al) bis hin zu −108 nm fu¨r
Q4(0Al) [226, 229]. In Gla¨sern und anderen polymeren Verbindungen ko¨nnen diese Signale
aufgrund der ungeordneten Umgebung nicht mehr einzeln aufgelo¨st werden [210, 226, 230].
Dennoch ist eine Entfaltung auf Grundlage der ungefa¨hren Peakpositionen mo¨glich [170],
aber schwierig. Mittels der Intensita¨t 𝐼𝑆𝑖(𝑛𝐴𝑙) jedes Peaks im entfalteten
29Si Spektrum kann
das 𝑆𝑖/𝐴𝑙 Verha¨ltnis berechnet werden. Dieses wiederum kann mit dem aus der chemischen
Analyse bekannten Verha¨ltnis verglichen und somit die Qualita¨t der Entfaltung beurteilt










Diese Gleichung gilt unter der Annahme, dass der Anteil an Al-O-Al Bindungen sehr ge-
ring ist. Diese gelten in kristallinen Alumosilikaten aufgrund der Lo¨wensteinregel als ver-
boten [163], ko¨nnen jedoch in Gla¨sern und Geopolymeren mit Si/Al ≈ 1 nachgewiesen
werden [170, 226, 231, 232]. Im verwendeten Zeolith und dem daraus geschmolzenen Glas
gilt Si/Al = 1, 06, sodass Al-O-Al Bindungen nicht ausgeschlossen werden ko¨nnen, was
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Abbildung 4.15: Links: 𝐶𝑝-Kurven von insgesamt acht unterschiedlich geku¨hlten Proben, ver-
messen mit einer Aufheizrate von 20K/min. Alle Kurven wurden auf den
Wert 1,3 J/gK bei 964 ∘C normiert. Mitte: Auftragung der fiktiven Tem-
peraturen T𝑓 gegen die logarithmische Abku¨hlrate. Die Daten wurden mit
erwa¨hnter Gleichung linear gefittet. Die senkrechte Linie entspricht dem T𝑓
des amorphisierten Zeolithen. Rechts: Tabellarische Listung der gemessenen
T𝑓 -Werte.
wiederum die Aussagekraft des berechneten Si/Al Verha¨ltnisses limitiert. Aufgrund dieser
Einschra¨nkungen und der schlechten Auflo¨sung der Spektren wurde keine Entfaltung vorge-
nommen.
Die ebenfalls an LSX Glas und amorphen LSX aufgenommenen 27Al MAS-NMR Spek-
tren sind in Abbildung 4.14 rechts dargestellt. Auch diese beiden Spektren sind praktisch
identisch. Sie zeigen ein breites unsymmetrisches Signal von rund 70 nm bis 0 nm mit einem
Maximum bei 56,9 nm (amorpher LSX) bzw. 56,7 nm (LSX Glas). Die breite, stark unsym-
metrische Form des Spektrums la¨sst sich auf Quadrupoleffekte aufgrund des Kernspins von
Aluminium von 𝐼 = 5/2 zuru¨ckfu¨hren. Die Position des Signals entspricht vierfach koor-
diniertem Aluminium [4]Al [77, 233, 234]. Fu¨r sechsfach koordiniertes Aluminium [6]Al wa¨re
ein Signal in der Na¨he von 0 ppm zu erwarten [233], auch ko¨nnte zwischen beiden bei rund
20 ppm bis 30 ppm noch fu¨nffach koordiniertes Aluminium [5]Al auftreten [235]. Die chemi-
sche Zusammensetzung la¨sst kein ho¨her als vierfach koordiniertes Alumunium vermuten und
der gleichma¨ßige Verlauf der Spektren deutet nur auf unwesentliche Anteile von [5]Al und
[6]Al hin [236].
Insgesamt ko¨nnen fu¨r den kurzreichweitigen strukturellen Bereich keine signifikanten Unter-
schiede zwischen amorphisiertem LSX und schmelzgegossenem Glas gefunden werden, sowohl
die Si als auch die Al Atome liegen in beiden Proben tetraedrisch gebunden vor.
Die bisher aufgefu¨hrten strukturellen Untersuchungen zeigen keinen großen Unterschied zwi-
schen extern amorphisiertem LSX und dem schmelzgegossenen Glas. Fu¨r die Untersuchung,
ob es sich beim amorphisierten Zeolith um ein besonders langsam geku¨hltes Glas und da-
mit ein Glas, das dem perfekten Glas besonders nahe kommt handelt, wurden insgesamt
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acht Glasproben mit Ku¨hlraten im Bereich von 2K/h bis 20K/min geku¨hlt. Dabei wur-
den die ersten vier deren Ku¨hlrate in K/min angegeben ist, in der DSC mit 20K/min auf
1000 ∘C aufgeheizt, mit der entsprechenden Ku¨hlrate auf 450 ∘C geku¨hlt und dann erneut
mit 20K/min auf 1000 ∘C aufgeheizt, wobei eine Messung angefertigt wurde. Anschließend
wurden die Proben fu¨r weitere Untersuchungen wieder mit der entsprechenden Ku¨hlrate
bis auf Raumtemperatur geku¨hlt. Beim Erreichen jeder Segmentendtemperatur gab es eine
Haltezeit von 10min. Die anderen vier Proben mit in K/h angegebenen Ku¨hlraten, wurden
in einem externen Ofen mit 10K/min auf 900 ∘C aufgeheizt, bei dieser Temperatur 10min
gehalten und anschließend mit der entsprechenden Ku¨hlrate bis auf 600 ∘C sowie daraufhin
mit der Ofenku¨hlrate auf Raumtemperatur geku¨hlt. Von diesen Proben wurden anschließend
einfache DSC Messungen angefertigt.
In Abbildung 4.15 links sind die Wa¨rmekapazita¨tsverla¨ufe fu¨r alle gezielt geku¨hlten Proben
dargestellt. Erwartungsgema¨ß weist die am langsamsten geku¨hlte Probe den gro¨ßten overs-
hoot auf, da bei dieser Probe die Enthalphiedifferenz zur Flu¨ssigphase am gro¨ßten ist. Die
anderen Proben folgen mit steigender Abku¨hlgeschwindigkeit. Sehr gut ist auch die Lu¨cke
zwischen den beiden mit YK/h bzw. XK/min geku¨hlten Gruppen zu erkennen. Die aus
diesen Kurven mittels Enthalphieabgleich ermittelten fiktiven Temperaturen T𝑓 liegen im
Bereich von 714 ∘C bis 788 ∘C (siehe Tabelle in Abbildung 4.15 rechts). Dies ist fu¨r die recht
große Differenz der Abku¨hlgeschwindigkeiten ein relativ kleiner T𝑓 -Bereich, was wohl mit
der hohen Viskosita¨t dieser Glaszusammensetzung (zum Vergleich NAS50:51 in [237]) zu
begru¨nden ist. Der Reziprokwert von T𝑓 wurden im mittleren Teil von Abbildung 4.15 u¨ber
der logarithmische Abku¨hlgeschwindigkeit aufgetragen. Dabei ergibt sich ein linearer Trend,
der mit 𝑦 = 39, 3− 38, 6𝑥 gefittet wurde.
Die fiktive Temperatur des amorphisierten LSX betra¨gt T𝑓 = 780
∘C und entspricht damit
in etwa der des mit 10K/min geku¨hlten Glases. Demzufolge entspricht der amorphe LSX in
seinem Entropie- und Enthalpiegehalt nicht einem unendlich langsam abgeku¨hlten Glas.
Um den Einfluss der unterschiedlichen Abku¨hlgeschwindikeiten auf die Struktur des Glases
zu verdeutlichen wurden Raman- und IR-Reflektionsmessungen an den Gla¨sern vorgenom-
men. Die Spektren sind in Abbildung 4.16 dargestellt. In beiden Fa¨llen verlaufen alle Spek-
tren nahezu identisch. Die gro¨ßten Abweichungen sind in der Schulter der Ramanspektren bei
∼560 cm−1 zu erkennen. In diesem Bereich scheint es eine Aufspaltung zwischen den Grup-
pe der mit YK/h bzw. XK/min geku¨hlten Proben zu geben. Der auffa¨lligste Unterschied
zwischen beiden Messmethoden ist die Substruktur der Bande bei rund 500 cm−1, welche
durch die unterschiedlichen Ringsysteme beeinflusst wird. Wa¨hrend in der Ramanspektro-
skopie wenigstens vier darunter liegende Banden zu erkennen sind, weist die erwa¨hnte Bande
im IR-Spektrum eine a¨ußerst symmetrische Form auf. Offensichtlich sind die strukturellen
Unterschiede, die zu einem T𝑓 -Unterschied von insgesamt 74K fu¨hren, nicht groß genug,
um durch IR-Spektroskopie im gewa¨hlten Messbereich detektiert zu werden. In den Raman-
spektren scheinen sich Unterschiede in der Schulter bei ∼560 cm−1 abzuzeichnen. Geissber-
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Abbildung 4.16: Schwingungsspektroskopiespektren der unterschiedlich schnell geku¨hlten
Glasproben. Links: Ramanspektren, die Einfu¨gung zeigt eine Vergro¨ßerung
der Schulter bei ∼560 cm−1. Rechts: IR-Reflektion mit anschließender
Kramers-Kronig-Transformation.
ger [238] berichtet fu¨r die vier Hauptbanden des Ramanspektrums von reinem SiO2-Glas
von einer Frequenzverschiebung von ∼10 cm−1 bei einer T𝑓 -Differenz von 500K, wa¨hrend
die beiden Defektbanden D1 und D2 kaum ihre Lage, aber umso sta¨rker ihre Intensita¨t mit
T𝑓 vera¨ndern. Bei D2 handelt es sich um eine relativ scharfe Bande bei ∼600 cm−1, die
planaren Dreierringen, im ungeordneten Glasnetzwerk zugeordnet wird [211]. Ein Zusam-
menhang zwischen der Peakfla¨che von D2 und T𝑓 wurde bereits 1980 von Mikkelsen und
Galeener ebenfalls fu¨r reines SiO2-Glas nachgewiesen [239]. Auch fu¨r fluordotiertes SiO2-Glas
ist die Abha¨ngigkeit der Intensita¨t der D2 Bande von T𝑓 bekannt [240, 241], wobei hier be-
reits bei T𝑓 -Unterschieden von 50K Intensita¨tsunterschiede in D2 detektiert wurden. Auch
in Aluminosilikatgla¨sern entspricht die relativ scharfe Bande bei ∼600 cm−1 bis 540 cm−1
Dreierringen [242, 243]. Ihre Lage ist vom Si/Al-Verha¨ltnis abha¨ngig [200]. Demzufolge ist
der beobachtete Intensita¨tsunterschied in der Schulter bei ∼560 cm−1 (die Lage passt gut zu
Si/Al = 1) durchaus ein Hinweis auf unterschiedliche T𝑓 , aber die durch die verschiedenen
Abku¨hlgeschwindigkeiten erreichten Differenzen sind vergleichsweise gering, sodass auch die
Unterschiede in den Ramanspektren nur schwierig zu detektieren sind.
Demzufolge ist fu¨r den Vergleich von amorphisiertem Zeolith mit dem schmelzgegossenen
Glas die genaue
”
Abku¨hlgeschwindigkeit“ des Zeolithen nicht ausschlaggebend.
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4.4 Zusammenfassung
Mittels ex-situ durchgefu¨hrten XRD- und Ramanuntersuchungen an jeweils fu¨r 2 h tem-
peraturbehandelten Proben im Bereich von 750 ∘C bis 880 ∘C konnte gezeigt werden, dass
nach 2 h bei 790 ∘C eine vollsta¨ndige Amorphisierung des Zeolithen LSX eingetreten ist. Bis
770 ∘C scheint die Faujasitstruktur unvera¨ndert und bei 780 ∘C sind erste Umwandlungpro-
zesse erkennbar. Bereits ab 800 ∘C kristallisiert aus der amorphen Phase Carnegieit, der sich
bei Temperaturen ab 850 ∘C in Nephelin umwandelt. Somit kann die amorphe Phase nur
in einem engen Temperaturbereich stabilisiert werden. Das wa¨hrend des Aufheizens zuerst
die Hochtemperaturphase Carnegieit und anschließend Nephelin kristallisieren, ist mit der
ho¨heren Symmetrie des kubischen Carnegieits, die auch der Symmetrie des Faujasits ent-
spricht, im Vergleich zum hexagonalen Nephelin zu begru¨nden.
Mittels der in-situ durchgefu¨hrten DSC- und Hochtemperatur-XRD-Untersuchungen konn-
ten fu¨r die Amorphisierung und die Rekristallisation Aktivierungsenergien bestimmt werden.
Die DSC-Messungen zeigen fu¨r das schmelzgegossene Glas und den extern amorphisierten
Zeolith den Glasu¨bergang im selben Temperaturbereich (∼ 820 ∘C). Das Rekristallisations-
verhalten wiederum unterscheidet sich in der Art, dass im amorphen Zeolith getrennte Signale
fu¨r die Kristallisation von Carnegieit und Nephelin auftreten, wa¨hrend diese im schmelzge-
gossenen Glas stark u¨berlagern. Dieses Verhalten ist unerwartet, da die festen Phasen bei
allen durchgefu¨hrten Methoden keine nennenswerten strukturellen Unterschiede aufweisen
(siehe unten) und auch die 𝑇𝑔 in beiden 𝐶𝑝 Verla¨ufen bei der selben Temperatur auftritt. Der
Unterschied bei der Rekristallisation aus der Schmelze ko¨nnte ein Hinweis darauf sein, dass
nicht detektierte strukturelle Unterschiede zwischen dem amorphisierten Zeolith und dem
Glas u¨ber die Transformationstemperatur hinweg durch den flachen Temperatur-Viskosita¨ts-
Verlauf konserviert werden und dann zu unterschiedlichem Kristallisationsverhalten fu¨hren.
Die in-situ-Hochtemperatur-XRD-Messungen wurden isotherm und dynamisch vorgenom-
men und die jeweiligen Auswertungen wurden fu¨r einzelne Reflexe durchgefu¨hrt, sodass sich
Aktivierungsenergien fu¨r einzelne Netzebenen ergaben. Zusammen mit der Auswertung der
DSC-Messungen mit unterschiedlichen Aufheizraten konnten so Aktivierungsenergien fu¨r den
Kollapsprozess von ∼380 kJmol−1 bis ∼490 kJmol−1 (XRD) bzw. ∼550 kJmol−1 erhalten
werden.
Bei allen vergleichenden Untersuchungen zwischen dem amorphen Zeolith und dem schmelz-
gegossenen Glas wurde der extern amorphisierte, ro¨ntgenamorphe LSX verwendet. Zwischen
diesem und dem Glas konnten mittels 29Si- und 27Al-NMR-Festko¨rperspektroskopie und
WAXS-Messungen kein struktureller Unterschied in der kurzreichweitigen Ordnung gefun-
den werden. Beide Netzwerkbildner liegen tetraedrisch koordiniert vor. Die Ramanspek-
troskopie als Methode zur Untersuchung der kurz- und mittelreichweitigen Ordnung la¨sst
einen geringen Unterschied im Verknu¨pfungswinkel der Tetraeder erkennen. Dieser spricht
fu¨r eine offenere bzw. weniger dichte Struktur im amorphisierten LSX im Vergleich zum
Glas. Fu¨r die LDA-Phase werden gro¨ßere Unterschide zum schmelzgegossenen Glas erwar-
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tet. Es handelt sich also offensichtlich bei der ro¨ntgenamorphen Zeolithphase bereits um die
HDA-Phase. Diese These wird ebenfalls durch den im Vergleich mit unterschiedlich schnell
geku¨hlten Glasproben hohen 𝑇𝑓 des amorphen Zeolithen unterstu¨tzt. Dieser entspricht einem
mit 10K/min geku¨hlten Glas. Nur fu¨r die LDA-Phase wa¨re eine sehr geringe fiktive Tem-
peratur, die einem sehr langsam geku¨hlten Glas und damit einer sehr geordneten Struktur
entspricht, zu erwarten [33,35].
Die LDA-Phase konnte mit keiner der durchgefu¨hrten Messungen nachgewiesen werden. Ent-
weder erfolgt die Umwandlung in die HDA-Phase so unmittelbar, dass die LDA-Phase mit
den verwendeten Methoden nicht separat nachgewiesen werden kann oder es handelt sich
bei dieser U¨bergangsphase nicht um eine ro¨ntgenamorphe Struktur.
Um einen sta¨rkeren Einblick in die unmittelbar wa¨hrend der Amorphisierung stattfindenden
Prozesse zu erhalten und die mo¨gliche Zweistufigkeit des Kollapsprozesses nachzuweisen wur-
den Molekulardynamik Simulationen am Modellsystem des SiO2 Faujasiten vorgenommen,
die im na¨chsten Kapitel vorgestellt werden.
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5 Nachweis eines mehrstufigen
Kollapsprozesses durch MD-Simulationen
am SiO2-Faujasit
Da durch die experimentellen Untersuchungen bisher die vermutete Zweistufigkeit des Kol-
lapsprozesses nicht nachweisbar war, wurden des weiteren MD-Simulationen am Modellsys-
tem des SiO2-Faujasits vorgenommen. Fu¨r den Temperaturbereich von 800K bis 1200K
wurden in Absta¨nden von 100K isotherme Experimente durchgefu¨hrt, bei denen das Volu-
men der Simulationszelle schrittweise bis zum Erreichen der Dichte von SiO2-Glas verringert
wurde (Details dazu siehe Abschnitt 3.9 und Abbildung 3.2).
Fu¨r alle simulierten Volumenschritte wurden die durchschnittlichen Werte der Gesamtener-
gie und des internen Druckes berechnet. Die Entwicklung dieser Werte ist in Abbildung
5.1 dargestellt und durch Einfu¨gung von Strukturen aus der Simulation bei 𝑇 = 1200K
veranschaulicht. Abbildung 5.2 links zeigt die Si-O-Paarverteilungsfunktionen einiger Vo-
lumenschritte der Simulation bei 𝑇 = 800K. Da sich die Dichte der simulierten Zelle mit
jedem Volumenschritt a¨ndert, wurden alle Paarverteilungsfunktionen mit der Anzahl der
Atome und dem entsprechenden Zellvolumen normiert. Das erste Maximum entspricht den
direkt gebundenen Si-O-Atomen. Die Halbwertsbreite dieses Peaks ist auf der rechten Sei-
te von Abbildung 5.2 zu sehen. In diesem Diagramm wird die Ho¨henverschiebung von der
Temperaturabha¨ngigkeit der Bindungsla¨nge verursacht. Der untere Teil von Abbildung 5.2
zeigt je einen Vierer- und einen Sechserring aus VOL0 und VOL10 mit den entsprechend
gekennzeichneten Si-O-Absta¨nden.
Im Folgenden wird der Energie- und Temperaturverlauf (Abbildung 5.1) im Zusammenhang
mit der Si-O-Bindungsla¨nge (Abbildung 5.2) erla¨utert ohne das jedes Mal auf die entspre-
chenden Grafiken verwiesen wird.
U¨ber alle untersuchten Temperaturen hinweg bleibt die Gesamtenergie bis VOL2 anna¨hernd
konstant und steigt danach stark an, wa¨hrend der Druck bis VOL2 oder VOL3 auf ein Ma-
ximum anwa¨chst und bei weiterer Volumenreduktion wieder abfa¨llt. Dieses Verhalten kann
mit einer Komprimierung der Strukturen ohne strukturelle Vera¨nderungen erkla¨rt werden.
Diese Aussage unterstu¨tzend verku¨rzen sich im entsprechenden Bereich die Si-O-Bindungen
(Verschiebung des ersten Maxima der Paarverteilungsfunktionen) und die Verteilung der Si-
O-Absta¨nden wird schmaler. Von VOL2 an steigt die Gesamtenergie mit fortschreitender
Volumenreduktion bis zum Erreichen eines Plateaus bei VOL4 oder VOL5 an, wa¨hrend der
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Abbildung 5.1: Verla¨ufe der Gesamtenergie (oben) und des internen Druckes (unten) u¨ber
alle Volumenschritte und fu¨r alle Temperaturen. Die Strukturen in der Mitte
entstammen der Simulation bei 𝑇 = 1200K
.
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Abbildung 5.2: Links oben: Paarverteilungsfunktionen 𝑔𝑆𝑖𝑂(𝑟) normiert auf die Anzahl der
Atome und das Zellvolumen. Der Bereich von 3 A˚ bis 7 A˚ ist auf die rech-
te Achse skaliert. Die entsprechenden Simulationen wurden bei 𝑇 = 800K
durchgefu¨hrt. Rechts oben: Halbwertsbreite des ersten Maximum der Paar-
verteilungsfunktion fu¨r alle Volumenschritte und alle simulierten Tempera-
turen. Unten: jeweils ein Vierer- und ein Sechserring mit entsprechend ge-
kennzeichneten Si-O Absta¨nden aus der Simulation VOL0 (links) und VOL10
(rechts).
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interne Druck wieder nachla¨sst. Offensichtlich kann das kristalline Netzwerk dem a¨ußeren
Druck verursacht durch die Volumenreduktion nicht mehr standhalten und verformt sich.
Das System kollabiert. Ausgepra¨gte strukturelle A¨nderungen ko¨nnen von VOL3 bis VOL7
beobachtet werden (siehe Abbildung 5.1 Mitte), wobei der Faujasitka¨fig in der Mitte der
Einheitszelle die offensichtlichsten Vera¨nderungen erfa¨hrt. Die Si-O-Bindungsla¨nge erreicht
bei VOL6 wieder ihren Startwert, wobei das ersten Maximums der Paarverteilungsfunktion
etwas gedrungener erscheint und eine gro¨ßere Halbwertsbreite aufweist.
Der Bereich von 3 A˚ bis 6 A˚ repra¨sentiert die Absta¨nde zwischen Silizium und dem u¨berna¨chs-
ten bzw. dem darauf folgenden Sauerstoffatom. Die Absta¨nde 3,7 A˚ bzw. 4,2 A˚ entsprechen
den Absta¨nden in Vierer- und Sechserringen (siehe Abbildung 5.2 unten und [244]). Fu¨r den
kristallinen Zeolith und das Anfangsstadium des Kollaps ist das Maximum bei 3,7 A˚ sta¨rker
ausgepra¨gt, da dieser Abstand sowohl in den Vierer- als auch den Sechserringen vorliegen
kann und daru¨ber hinaus eine gro¨ßere Anzahl an Viererringen vorliegt. Dies ist sowohl aus
der Struktur, als auch aus den experimentellen Ramanuntersuchungen ersichtlich. Mit Ver-
ringerung der Zellgro¨ße verschieben sich die beiden Maxima zu kleineren Absta¨nden und
der Intensita¨tsunterschied zwischen beiden schrumpft. Ab VOL6 ist nur noch ein breites
Signal mit einem Maximum bei 3,6 A˚ zu erkennen. Diese Bindungsla¨nge kann sowohl in de-
formierten Vierer- als auch in Sechserringen, aber auch in weiteren Ringgro¨ßen auftreten,
siehe Abbildung 5.2 unten. Die Ringe in dieser Abbildung wurden willku¨rlich gewa¨hlt und
verdeutlichen insbesondere fu¨r VOL10 die Vielfa¨ltigkeit der Bindungsla¨ngen in deformierten
Systemen. Sowohl die in Abbildung 5.2 dargestellten Paarverteilungsfunktionen als auch die
Ringe entsprechen dem Systems bei 𝑇 = 800K.
Im Vergleich mit der Literatur tritt in diesem Bereich in experimentellen Daten fu¨r rei-
nes SiO2-Glas ebenfalls ein breites Signal mit einem Maximum bei rund 4,2 A˚ und ei-
ner mehr (XRD) oder weniger (Neutronenstreuung) stark ausgepra¨gten Schulter bei 3,7 A˚
auf [245, 246]. Mittels RMC- oder MD-Simulationen ko¨nnen je nach verwendetem Potential
beide Fa¨lle gut angefittet werden [245, 247–249]. Grundsa¨tzlich ist der Abstand zwischen
Siliziumatomen und dem u¨berna¨chsten Sauerstoffatom von sechs verschiedenen Parame-
tern abha¨ngig: 3 Si-O-Bindungsla¨ngen, zwei Bindungswinkeln und einem Torsionswinkel.
Die Bindungsla¨ngen und der O-Si-O-Bindungswinkel im SiO4 Tetraeder variieren nur sehr
geringfu¨gig, sodass als Haupteinflussgro¨ßen der Si-O-Si-Bindungswinkel, sowie der Torsions-
winkel verbleiben [248]. Diese beiden Winkel sind im kristallinen System relativ stark von
der Struktur determiniert, wa¨hrend im amorphen System in dieser Hinsicht große Flexibi-
lita¨t besteht, was sich auch in der Breite der Signale widerspiegelt. Peral und Iniguez [5]
berichten von einer starken A¨nderung des Si-O-Si-Winkels bei der Simulation der Drucka-
morphisierung am LTA Zeolithen, wa¨hrend sich die Bindungsla¨ngen und der O-Si-O-Winkel
kaum a¨ndern. Dies gilt auch fu¨r andere Zeolithsysteme [36]. Insgesamt kann aufgrund des
Verlustes der Feinstruktur und der Form des Signals bei rund 4 A˚ geschlussfolgert werden,
dass ab VOL6 der Umwandlungsprozess zur ungeordneten Phase abgeschlossen ist.
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Abbildung 5.3: Entwicklung der Gesamtenergie (links) und des internen Drucks (rechts) von
drei Simulationen, die bei 𝑇 = 1200K durchgefu¨hrt wurden.
Von VOL6 bis VOL10 bleiben sowohl die Gesamtenergie als auch der Druck des Systems
nahezu konstant. Das Netzwerk kann den ansteigenden externen Druck durch die Volumen-
reduktion offensichtlich weiterhin durch Ka¨figdeformationen kompensieren. Mit Erreichen
der Glasdichte in VOL10 ist die Struktur nicht vollsta¨ndig homogenisiert, sondern es sind
noch Reste des Faujasitka¨figs auffindbar. In VOL10 ist der Energieunterschied zwischen den
einzelnen Temperaturen mit 15,3 kJ/mol je SiO2 Einheit nur halb so groß, wie zu Beginn
der Simulationen (30,4 kJ/mol je SiO2 Einheit).
Die letzten beiden Volumenschritte stellen die Simulation eines komprimierten Glases dar.
Der interne Druck steigt fu¨r alle Temperaturen in VOL11 und VOL12 an, was verdeutlicht,
dass die Umwandlung von Zeolith zu Glas abgeschlossen ist.
Zur U¨berpru¨fung der Reproduzierbarkeit wurden alle Simulationen mindestens zweimal
durchgefu¨hrt. Abbildung 5.3 zeigt den Verlauf von internem Druck und Gesamtenergie von
drei Simulationsla¨ufen bei 𝑇 = 1200K. Wa¨hrend der Kompressionsphase bis VOL3 un-
terscheiden sich die einzelnen Durchla¨ufe nicht. In der anschließenden Phase des Kollaps
unterscheiden sich die Druck- und Energieentwicklungen etwas. Es ist nicht zu erwarten,
dass der Kollaps bei jeder Simulation auf exakt dieselbe Weise abla¨uft, dennoch ist der Ge-
samtverlauf derselbe. Die gro¨ßte Energiedifferenz tritt in VOL4 mit rund 5 kJ/mol je SiO2
Einheit auf.
Die gesamte Simulation beginnend bei der Zeolithstruktur bis hin zum Glas la¨sst sich in drei
Bereiche einteilen. Zuerst wird der Zeolith bei konstanter Energie und ansteigendem Druck
komprimiert, was durch Bindungsverku¨rzungen sichtbar wird. In dieser Phase ko¨nnen keine
strukturellen A¨nderungen beobachtet werden. In der zweiten Phase kollabiert das System
nach Durchlaufen eines Maximaldrucks in Form von Ring- und Ka¨figdeformationen. Der
innere Druck wird abgebaut, wa¨hrend die Gesamtenergie ansteigt und die Si-O-Bindungen
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wieder la¨nger werden. In der dritten Phase ab VOL6 unterscheidet sich die Si-O-Paarvertei-
lungsfunktion nicht mehr von der des Glases, außerdem sind im Verlauf von Gesamtenergie
und internem Druck keine signifikanten A¨nderungen mehr festzustellen. Allerdings treten
strukturelle Umwandlungen auf. Es scheint ab VOL6 der energetische Endzustand erreicht
zu sein, welcher mit der HDA-Phase gleichzusetzen ist. Diese Ergebnisse stimmen soweit gut
mit den Simulationen von Peral und Iniguez [5] u¨berein. Die von ihnen durchgefu¨hrten Druck-
simulationen am LTA Zeolithen fu¨hren bei etwa 5,2GPa und 1080 A˚3 zur Quarzglasdichte
von 2,2 g/cm3. Bis dahin ist ihre Druck-Volumen-Kurve vergleichbar mit den hier vorge-
stellten Ergebnissen und wird von Peral und Iniguez ebenfalls in drei Bereiche eingeteilt.
Erwa¨hnt werden muss, dass das Absinken des internen Druckes nach dem Maximaldruck
(Kollapsphase) in den hier vorgestellten Simulationen im Vergleich zu den reinen externen
Drucksimulationen [5] nur durch das schrittweise Festhalten des Volumens erreicht werden
konnte. Experimentell ist dieser instabile Bereich durch Untersuchungen mit extern kontrol-
liertem Druck nicht zuga¨nglich. Auf die ebenfalls von Peral und Iniguez [5] durchgefu¨hrten
Reversibilita¨tsuntersuchungen wird weiter unten noch eingegangen.
Bei welcher der zwei ersten Phasen es sich um die LDA-Phase handeln ko¨nnte, kann nicht
bestimmt werden. Mo¨glich wa¨re sowohl, dass die Komprimierungsphase der LDA entspricht
(die dann nicht amorph wa¨re) und die Phase des Kollaps als U¨bergang zwischen LDA und
HDA anzusehen ist, als auch, dass die Phase der Komprimierung eine extra Phase zu Be-
ginn des Prozesses darstellt und die Kollapsphase der LDA entspricht (die dann zumindest
teilamorph wa¨re bzw. parallel zur kristallinen Phase vorliegt [36].
Die Grenzen zwischen den drei Phasen verschieben sich mit steigender Temperatur zu
ho¨heren Volumen (kleineren Volumennummern). Der Druckanstieg zu Beginn der Simulation
verla¨uft fu¨r 𝑇 = 1200K steiler als fu¨r 𝑇 = 800K. Der Maximaldruck und die schmalste Ver-
teilung von Si-O-Bindungsla¨ngen ist fu¨r 𝑇 = 1200K in VOL2 und fu¨r 𝑇 = 800K in VOL3
erreicht. Dieses Verhalten kann sehr einfach mit der Temperaturabha¨ngigkeit der thermischen
Expansion beschrieben werden. Der Energieunterschied zwischen den unterschiedlichen Tem-
peraturen liegt in der kinetischen Energie begru¨ndet.
Um einen noch genaueren Einblick in die strukturellen Umwandlungen wa¨hrend des Kol-
lapsprozesses zu erhalten wurden auch die Diffraktogramme fu¨r die Simulation bei 𝑇 = 800K
berechnet (siehe Abbildung 5.4). Dabei ist aufgrund der periodischen Randbedingung der
Simulation keine Ausbildung eines amorphen Signals zu erwarten. Alle Diffraktogramme
wurden auf den {111}-Reflex bei 6 ∘2Θ (VOL0) normiert. Im Verlauf des Kollapsprozesses
verschieben sich alle Reflexe aufgrund der Volumenverringerung kontinuierlich zu gro¨ßeren
Winkeln. Bis einschließlich VOL3 sind daru¨ber hinaus keine Vera¨nderungen in den Diffrak-
togrammen zu erkennen. Ab VOL4 erscheinen erste Anzeichen, fu¨r neue Reflexe, die dann ab
VOL6 sta¨rker ausgepra¨gt auftreten. Außerdem verschwinden mit weiterer Volumenreduktion
die Reflexe {311} und {331}. Die neuen Reflexe im Bereich unterhalb von 6 ∘2Θ entsprechen
sehr großen Netzebenenabsta¨nden von 16 A˚ bis 12 A˚, die vermutlich hauptsa¨chlich zwischen
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Abbildung 5.4: Aus der Simulation berechnete Diffraktogramme fu¨r verschiedene Volumen-
schritte bei 𝑇 = 800K. Alle Diffraktogramme wurden auf ihren intensivs-
ten Reflex normiert, grau hinterlegt sind Bereiche in denen neue Reflexe
auftreten.
den einzelnen Simulationszellen aufgrund der periodischen Randbedingungen auftreten. Die
neuen Reflexen bei gro¨ßeren Winkeln und demnach kleineren Netzebenenabsta¨nden entspre-
chen neuen periodischen Strukturen innerhalb einer Simulationszelle, aber auch u¨ber ihre
Grenzen hinweg. Demnach scheinen ab VOL4 Deformationen aufzutreten, die zur Ausbil-
dung solcher Strukturen fu¨hren. Das vermeintliche Anwachsen der Intensita¨t dieser neuen
Reflexe muss aufgrund der Normierung auf den {111} Reflex als relativ betrachtet werden.
Dessen Intensita¨t nimmt mit der Deformation des Faujasitka¨figes enorm ab.
Um weitere Hinweise u¨ber den generellen Ablauf der Simulation zu erhalten, wurden ver-
schiedene Strukturelemente des Faujasites jeweils einzeln u¨ber den Verlauf der Simulation
untersucht. Abbildung 5.5 zeigt die Entwicklungen eines einfachen Sechserrings (links), drei-
Abbildung 5.5: Deformation von drei verschiedenen Ringstrukturen wa¨hrend der Simulati-
on bei 𝑇 = 800K: ein einfacher Sechserring (links), drei kantenverknu¨pfte
Viererringe (mitte) und ein Zwo¨lferring. Die gesamte Simulation ist in 111
Einzelbilder aufgeteilt, die bei Gelb starten und in Gru¨n enden.
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Abbildung 5.6: Entwicklung des Doppel-Sechserrings (oben) und des großen Faujasitka¨figs
(unten) wa¨hrend der Simulation bei 𝑇 = 800K.
er kantenverknu¨pfter Viererringe (Mitte) und eines Zwo¨lferrings (rechts) u¨ber die gesamte
Simulation bei 𝑇 = 800K. Der Sechserring verformt sich in verschiedenen Weisen und endet
in einer gestreckten Form, bleibt aber intakt. Erstaunlich stabil die sind drei kombinierten
Viererringe. Die beiden a¨ußeren sind Teil von Doppel-Sechserringstrukturen, wa¨hrend der
mittlere Viererring zu einem Sodalitka¨fig geho¨rt. Die langen Seiten dieser Struktur geho¨ren
jeweils zu einem Zwo¨lferring. Wa¨hrend der Simulation bewegt sich die Struktur, aber a¨ndert
nicht einmal ihre Winkel bemerkenswert. Im Gegensatz dazu verformt sich der Zwo¨lferring,
als Teil des fu¨r den Faujasit typischen Ka¨figs, mehr und mehr in eine la¨ngliche Form, bevor
etwa in VOL6 bis VOL7 ein kleiner Teil abreißt.
Die Entwicklung des Doppel-Sechserrings und des Faujasitka¨figes wa¨hrend der Simulation
bei 𝑇 = 800K ist in Abbildung 5.6 dargestellt, wobei fu¨r jeden Volumenschritt jeweils die
Startstruktur abgebildet ist. Bis VOL3 sind nur sehr geringe strukturelle Vera¨nderungen zu
beobachten. Dies entspricht der Phase der Kompression. Vor allem im Faujasitka¨fig treten
in der U¨bergangsphase nach der Kompression von VOL3 bis VOL5 sta¨rkere Verformungen
auf, wobei keine Bindungen gebrochen werden. Der erste Bindungsbruch sowohl im Fauja-
sitka¨fig als auch im Doppel-Sechserring tritt wa¨hrend der Simulation von VOL6 auf. Dies
ist ein weiterer Hinweis auf den U¨bergang zur Endphase wa¨hrend VOL6. Bei der weiteren
Volumenreduktion der Zelle brechen mehr und mehr Bindungen.
64
- 3 , 5 2
- 3 , 5 0
- 3 , 4 8
- 3 , 4 6
- 3 , 4 4






 K o m p r e s s i o n r e v  a b  V O L 3 r e v  a b  V O L 4 r e v  a b  V O L 5 r e v  a b  V O L 6
1 2 1 1 1 0 9 8 7 6 5 4 3 2 1 0
V o l u m e n - N r .












V o l u m e n  [ n m ³ ]
T  =  8 0 0  K
- 3 , 4 6
- 3 , 4 4
- 3 , 4 2
- 3 , 4 0






 K o m p r e s s i o n r e v  a b  V O L 3 r e v  a b  V O L 4 r e v  a b  V O L 5 r e v  a b  V O L 6
1 2 1 1 1 0 9 8 7 6 5 4 3 2 1 0
V o l u m e n - N r .













V o l u m e n  [ n m ³ ]
T  =  1 2 0 0  K
Abbildung 5.7: Gesamtenergie- (obere Graphen) und interner Druckverlauf (untere Gra-
phen) der Dehnungssimulation beginnend bei VOL3 bis VOL6 bei 𝑇 = 800K
(links) und 𝑇 = 1200K (rechts).
Fu¨r das Auftreten einer LDA Phase bzw. die Zuordnung zu einer der beobachteten Phasen
liefern die Strukturelementverla¨ufe keinen Anhaltspunkt. In der Literatur wird in experimen-
tellen [250] und theoretischen [5] Arbeiten die durch Druck verursachte LDA-U¨bergangsphase
als reversibel beschrieben. Die HDA hingegen ist irreversibel. Auf Grundlage dieser Beob-
achtung wurde auch die Reversibilita¨t der hier gezeigten Simultionen u¨berpru¨ft, in dem die
einzelnen Volumenschritte schrittweise wieder auf das Zeolithvolumen gedehnt wurden.
Abbildung 5.7 zeigt den Gesamtenergie- und internen Druckverlauf der Dehnungssimula-
tionen. Fu¨r diese wurde die jeweilige Startstruktur erneut mit ihrem bisherigen Zellvolumen
simuliert und anschließend wurde das Zellvolumen auf das des vorherigen Volumenschrittes
vergro¨ßert und das System entsprechend der u¨blichen Simulationsbedingungen equilibriert,
dann wieder vergro¨ßert und equilibriert, solange bis die Ausgangsgro¨ße der Zeolithzelle er-
reicht war. Zu erkennen ist, dass die Simulationen bei 𝑇 = 800K (links) eine sehr vollsta¨ndige
Reversibilita¨t bis zu VOL5 zeigen, was erneut ein Hinweis darauf ist, dass der U¨bergang zur
HDA in VOL6 erfolgt. Bei 𝑇 = 1200K weichen der Gesamtenergieverlauf und die Entwick-
lung des inneren Drucks schon bei der von VOL4 ausgehenden Dehnungssimulation vom
Verlauf der urspru¨nglichen Stauchungssimulation ab. Dies besta¨tigt die bereits erwa¨hnte
Temperaturabha¨ngigkeit des U¨bergangs zwischen U¨bergangsphase und HDA. Interessanter-
weise ist die Grenze fu¨r die Reversibilita¨t nicht das Volumen mit dem gro¨ßten internen Druck
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sondern liegt ein oder zwei Volumenschritte weiter. Diese Ergebnisse stimmen teilweise mit
denen von Peral und Iniguez [5] u¨berein, wobei hier auch die unterschiedlichen Simulationsbe-
dingungen betrachtet werden mu¨ssen. Fu¨r die ersten beiden Phasen wurde in [5] vollsta¨ndige
Reversibilita¨t auf dem gleichen Weg beobachtet, wa¨hrend von der dritten Phase aus, in der
es im Gegensatz zu unseren Simulationen noch keine Bindungsbru¨che gab, eine Reversibi-
lita¨t mit Hysterese beobachtet wird. Peral und Iniguez fu¨hren ihre Simulationen bis zu einem
Druck von 14GPa bei 100K durch. Bei 11GPa und 12GPa finden bei ihnen zwei weitere
U¨berga¨nge statt, die nicht mehr reversibel verlaufen und bei denen neue Bindungen gebildet
werden. Dass in den hier vorgestellten Simulationen bei wesentlich geringeren Dru¨cken Bin-
dungsbru¨che auftreten wird mutmaßlich durch die wesentlich ho¨here Temperatur und das
Festhalten des Zellvolumens, in das sich die Struktur einpassen muss, ausgelo¨st.
Die allgemeine Reversibilita¨t von durch Druck verursachten Umwandlungen bis zu einem
Grenzdruck verbunden mit mindestens zwei verschiedenen Kompressionsphasen ist fu¨r ver-
schiedene Zeolithstrukturen bekannt [3, 4, 6, 22]. Havenga [251] berichtet, dass die druck-
verursachte Amorphisierung im silikatischen Zeolith Y zu keinem Zeitpunkt reversibel sei,
hauptsa¨chlich bedingt durch die Abwesenheit von hydratisierten Kationen. Fu [250] hingegen
fand zwar einen wesentlich geringeren Maximaldruck fu¨r die Reversibilita¨t an getempertem
Si-ZSM-5 ohne jegliche organische Templatmoleku¨lreste im Vergleich zum unbehandelten Si-
ZSM-5, aber es konnte eine Reversibilita¨t der Umwandlung festgestellt werden, auch fu¨r die
vollkommen silikatische Probe. Fu¨r die Simulation von reinen SiO2-Zeolithen sind ebenfalls
reversible U¨berga¨nge bekannt [5].
Zusammenfassend konnte gezeigt werden, dass wa¨hrend der schrittweisen Zellgro¨ßenverringe-
rung einer SiO2-Faujasitstartstruktur bis zum Erreichen der SiO2-Glasdichte drei Phasen und
damit zwei U¨berga¨nge auftreten. Zu Beginn erfolgt eine reine Kompression der Struktur mit
ansteigendem inneren Druck, konstanter Gesamtenergie und Si-O-Bindungsverku¨rzung, bis
das System dem a¨ußerlich aufgebauten Druck nicht mehr standhalten kann und anfa¨ngt sich
zu verformen. In dieser U¨bergangsphase verringert sich der innere Druck wieder, wa¨hrend die
Gesamtenergie bis zum Erreichen eines Plateaus ansteigt. Die Feinstruktur fu¨r die Absta¨nde
zwischen Siliziumatomen und dem u¨berna¨chsten Sauerstoffatomen in der Paarverteilungs-
funktion gehen mehr und mehr verloren, was in einer breiteren Bindungswinkelverteilung
und demnach einen Verlust der mittelreichweitigen Ordnung begru¨ndet liegt. Wenn durch
weitere Zellgro¨ßenverkleinerung weiter a¨ußerer Druck aufgebaut wird, kommt es zu Bin-
dungsbru¨chen, welche dann auch die Reversibilita¨t des Deformationsprozesses beenden. Die-
ser Schritt ist temperaturabha¨ngig und markiert den U¨bergang zur HDA. Er tritt also bei
ho¨heren Temperaturen bereits bei gro¨ßeren Zellvolumina auf. Der interne Druck und die
Gesamtenergie vera¨ndern sich in dieser Phase kaum.
Unzureichend beantwortet bleibt die Frage nach dem Habitus der LDA-Phase. Um den er-
warteten Ordnungs-Ordnungs-U¨bergang vom Zeolith zur LDA-Phase [1, 35] zu beobachten,
ist die Wahl eines reinen SiO2-Systems wenig hilfreich, da in diesem eventuelle Umordnungs-
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prozesse nicht beobachtet werden ko¨nnen.
Die verschiedenen Ring- und Ka¨figstrukturen ko¨nnen dem Kollapsprozess unterschiedlich gut
standhalten. Vor allem der große Faujasitka¨fig und damit verbunden die Zwo¨lferringe werden
besonders stark deformiert, wa¨hrend die kantenverknu¨pften Viererringe nach der Simulation
noch fast unvera¨ndert vorliegen.
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6 Untersuchungen zum zweistufigen
Kollapsprozess mittels Fluoreszenz- und
Ro¨ntgenbeugungsmessungen an
Eu3+-ausgetauschtem LSX
Nach den vorrangegangenen theoretischen Untersuchungen war es das Ziel, die mo¨gliche
Zweistufigkeit des Kollapsprozesses auch experimentell am schon bekannten LSX zu unter-
suchen. Um Informationen u¨ber den inneren Aufbau des Zeolithen zu erhalten, bot es sich
an, diesen mit Europium anzureichern. Zum einen ist ein Ionenaustausch an einem solch
offenporigen System schnell und einfach vorzunehmen und zum anderen ist Europium als
geeigneter struktureller Marker fu¨r Fluoreszenzuntersuchungen bekannt [86,89,252–254].
Die Details zum Ionenaustausch und die chemische Zusammensetzung des Eu-LSX finden
sich in Kapitel 3.
Abbildung 6.1 zeigt die XRD-Diffraktogramme des originalen LSX und des Eu-LSX. Fu¨r bei-
de ist außerdem die am besten passende Kristallstruktur mit abgebildet. Die Kristallstruktur
fu¨r den LSX entspricht der von Lee [178] publizierten fu¨r den NaK-LSX20 (ICSD 85621).
Diese stimmt sehr gut in den Positionen und den Intensita¨ten mit dem gemessenem Diffrakto-
gramm u¨berein. Dem Eu-LSX konnte die Kristallstruktur ICSD 200506 zugeordnet werden,
die zu einem teilweise mit Natrium gegen Neodym ausgetauschten Zeolith X geho¨rt [255]. Die
Position der Reflexe stimmt sehr gut u¨berein, wa¨hrend die Intensita¨t aller Reflexe im Ver-
gleich mit dem Reflex {111} zu gering ausfa¨llt. Beim Vergleich der Diffraktogramme von LSX
und Eu-LSX ist augenscheinlich, dass die Intensita¨t der Eu-LSX Reflexe allgemein gro¨ßer
ist. Vor allem die Reflexe {222}, {400}, {331}, {533} und {622} an den Positionen 12,2 ∘2Θ,
14,1 ∘2Θ, 15,4 ∘2Θ, 23,2 ∘2Θ und 23,5 ∘2Θ fallen besonders intensiv aus. Dies scheint durch die
Einlagerung von Eu-Ionen in den Zeolithen verursacht zu sein. Laut Shepelev [255] ko¨nnen
sich im Zeolith X die Natrium- und Neodymionen an fu¨nf verschiedenen Positionen in der
Faujasitstruktur aufhalten (siehe Abbildung 6.1 rechts). Der Großteil des Austausches von
Natrium- gegen Neodymionen findet in Postion II statt. Die zweitha¨ufigste Besetzung durch
Neodymionen ist in Position I’ zu finden. Auf diese beiden Positionen werden bereits 64%
aller ausgetauschten Neodymionen verteilt. Die restlichen Neodymionen sind auf die u¨brigen
Positionen aufgeteilt. Calestani [256] konnte fu¨r die Verteilung von Gadoliniumionen in Zeo-
lith X nur die beiden zuerst genannten Positionen finden. Er schreibt, dass Position II wegen
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Abbildung 6.1: Links: Diffraktogramme von Eu-LSX und LSX mit zugeordneten Kristall-
strukturen. Beide Diffraktogramme sind auf den (111)-Reflex normiert.
Rechts: Schematische Struktur des Faujasitnetzwerkes in dem einigen kris-
tallografischen Positionen gekennzeichnet sind.
der zehnfach Koordinierung zu Sauerstoffatomen bevorzugt durch Gadoliniumionen besetzt
wird. Bei sechs davon handelt es sich um Netzwerksauerstoffatome und vier werden durch
Wassermoleku¨le zur Verfu¨gung gestellt, was zu einer stark geordneten Wasserverteilung im
Faujasitka¨fig fu¨hrt. In Position I’ hingegen sind die Gadoliniumionen verzerrt oktaedrisch an
drei Netzwerksauerstoffe und an drei Wassermoleku¨le koordiniert [256]. Beim fu¨r diese Arbeit
verwendeten Eu-LSX wird ein hoher Wassergehalt vermutet, da nach dem Ionenaustausch
kein Temperschritt durchgefu¨hrt wurde. Demnach mu¨sste das Wasser die Europiumionen in
Position II stabilisieren. Ein hoher Anteil von Europiumionen in Position II widerum fu¨hrt
zu einer großen Intensita¨t fast aller Reflexe im Vergleich mit {111}, vor allem aber zu einer
Intensita¨tserho¨hung von {222}, {400} und {622}.
Die Reflexpwinkel des Eu-LSX sind im Vergleich mit dem originalen LSX geringfu¨gig klei-
ner, was bedeutet, dass die Einheitszelle des Eu-LSX etwas gro¨ßer ist als die des LSX. Das
ist unerwartet, da die Ionenradien von Na+ und Eu3+ mit 1,16 A˚ und 1,09 A˚ recht a¨hnlich
sind, wa¨hrend der Radius von K+, welches auch durch Eu3+ ersetzt wird, mit 1,52 A˚ [257]
vergleichsweise groß ist. Die chemische Zusammensetzung beider Zeolithe ist in Tabelle 3.1
zu finden. Ein mo¨glicher Grund fu¨r die vergro¨ßerte Einheitszelle ko¨nnte jedoch das wa¨hrend
des Ionenaustausches eingelagerte Kristallwasser sein.
6.1 statische Untersuchungen
Abbildung 6.2 zeigt die Diffraktogramme (links) sowie die Fluoreszenz- und Fluoreszenz-
anregunsspektren (rechts) der Eu-LSX Proben, die bei Temperaturen zwischen 75 ∘C und
880 ∘C fu¨r verschiedene Zeiten behandelt wurden. Zwischen den Grafiken sind Fotografien
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Abbildung 6.2: Diffraktogramme (links) sowie Fluoreszenzanregungs- und Fluoreszenzspek-
tren (rechts) der Proben, die bei geringen Temperaturen (oben), 830 ∘C (Mit-
te) und 850 ∘C (unten) behandelt wurden. Die Einfu¨gung oben rechts zeigt
das Fluoreszenzspektrum von LSX aufgenommen von 400 nm bis 750 nm.
Die Fotografien in der Mitte zeigen die zu Tabletten gepressten Proben un-
ter UV-Licht.
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der entsprechenden Proben unter UV-Licht zu sehen. In der oberen Reihe sind die Kur-
ven fu¨r die bei geringen Temperaturen behandelten Proben abgebildet. Das Diffraktogramm
der bei 75 ∘C behandelten Probe ist identisch zu dem vom Ausgangs Eu-LSX. Eine große
Vera¨nderung in der Intensita¨t der Reflexe kann fu¨r die bei 150 ∘C behandelte Probe festge-
stellt werden. Diese Beobachtung passt zu der Vermutung, dass die Europiumionen durch
Wasser in Position II stabilisiert werden, was zu intensiven Reflexen vor allem im Bereich von
12 ∘2Θ bis 16 ∘2Θ fu¨hrt. Nach dem Verdampfen des Wassers kommt es zu einer Umordnung
der Europiumionen. Im na¨chsten Temperaturschritt auf 300 ∘C scheinen die drei Reflexe im
erwa¨hnten Bereich vollsta¨ndig zu verschwinden. Bei weiterer Temperaturerho¨hung auf 600 ∘C
treten keine A¨nderungen am Gesamterscheinungsbild des Diffraktogramms mehr auf.
Das mit 393 nm angeregte Fluoreszenzspektrum (Abbildung 6.2 oben rechts) zeigt die ty-
pischen 5𝐷0 → 𝐹7 𝐽 U¨berga¨nge (𝐽 = 0...6) des Eu3+ [252, 258, 259]. Die U¨berga¨nge fin-
den vom untersten angeregten Niveau 5𝐷0 auf die 𝐽 Niveaus des Grundzustands
7𝐹 statt.
Die U¨berga¨nge zu den Niveaus 7𝐹5 und
7𝐹6 konnten aufgrund der maximalen Detektions-
wellenla¨nge von 750 nm bei Anregung mit 393 nm nicht beobachtet werden. Alle Spektren
wurden auf ihre ho¨chste Intensita¨t normiert, die im U¨bergang 5𝐷0 → 𝐹7 2 auftritt. Mit
Ausnahme des 5𝐷0 → 𝐹7 1 U¨bergangs handelt es sich bei allen beobachteten U¨berga¨ngen
um intrakonfigurelle (f-f) induzierte elektronische Dipolu¨berga¨nge, welche durch die Laporte
Auswahlregeln verboten sind. Dieses Verbot kann jedoch fu¨r Lanthanoidionen in Feststoffen
durch den Einfluss des Kristallfeldeffekts aufgeweicht werden [252, 260]. Jeder U¨bergang ist
pro auftretender Europiumumgebung 2𝐽+1-fach entartet. Dieses sogenannte Stark-Splitting
kann jedoch fu¨r bestimmte Symmetrien erweitert werden [253]. Der 5𝐷0 → 𝐹7 1 U¨bergang
ist ein magnetischer Dipolu¨bergang und deshalb durch die Laporteregel erlaubt. Seine In-
tensita¨t ist nicht von der Symmetrie der Umgebung abha¨ngig, wohingegen der 5𝐷0 → 𝐹7 2
U¨bergang hoch sensitiv auf Vera¨nderungen in der direkten Umgebung reagiert. Deswegen
wird das Verha¨ltnis dieser beiden U¨berga¨nge, benannt als Asymmetrieverha¨ltnis A𝑠, ha¨ufig
benutzt um Aussagen u¨ber die lokale Symmetrie zu treffen [261]. Dabei entspricht ein hoher
Wert von A𝑠 einer niedrigen Symmetrie und andersherum.
Das Fluoreszenzspektrum des originalen LSX in voller Detektionsbreite von 400 nm bis
700 nm ist als Einfu¨gung in Abbildung 6.2 oben rechts dargestellt. Es zeigt eine breite
Emissionsbande von 400 nm bis fast 600 nm, aber keinerlei Ansa¨tze der fu¨r Eu3+ typischen
scharfen Peaks. Die Fluoreszenz- und Fluoreszenzanregungsspektren der mit Europium aus-
getauschten und bei geringen Temperaturen behandelten Proben zeigen nur geringfu¨gige
kontinuierliche Vera¨nderungen. Vor allem der Peak des 5𝐷0 → 𝐹7 2 -U¨berganges wird mit
steigender Temperatur breiter und entwickelt eine Schulter auf der langwelligen Seite. Dies
ist ein Hinweis auf den Dehydratisierungsprozess wie ihn auch Lee beobachtet und mit der
Ausbildung von bis zu fu¨nf erlaubten Unterniveaus fu¨r diesen U¨bergang erkla¨rt hat [86]. Der
5𝐷0 → 𝐹7 4 -U¨bergang zeigt sich in Form eines breiten Signals mit drei Spitzen, von denen die
langwelligste (700 nm) am sta¨rksten mit der Temperatur anwa¨chst. Auf diese Entwicklung
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wird weiter unten noch eingegangen werden. Alle anderen U¨berga¨nge des Fluoreszenzspek-
trums zeigen keine signifikanten A¨nderungen mit der Temperaturbehandlung.
Im Fluoreszenzanregungsspektrum, welches bei 612 nm detektiert wurde, sind die sta¨rksten
Vera¨nderungen fu¨r den 5𝐿6 U¨bergang zu beobachten. Dieser verbreitert sich mit steigender
Temperatur und entwickelt auf seiner langwelligen Seite ein zweites Signal. In den Foto-
grafien der Proben kann keine Fluoreszenzentwicklung festgestellt werden. Dass auch keine
offensichtliche rote Fluoreszenz zu erkennen ist, ist wahrscheinlich dem Effekt der Fluores-
zenzlo¨schung und dem Einfluss des noch vorhandenen Wassers geschuldet und wird weiter
unten diskutiert.
In der bisherigen Diskussion wurde deutlich, dass Wasser einen großen Einfluss auf das Er-
scheinungsbild der Diffraktogramme hat, wa¨hrend dieser Einfluss in den Fluoreszenz- und
Fluoreszenzanregungsspektren nicht so deutlich zu Tage tritt. Dabei muss an dieser Stel-
le unterschieden werden, zwischen Kristallwasser, das in keiner Wechselwirkung mit dem
Kristallgitter steht und an das Netzwerk bzw. an Kationen koordiniertes Wasser. Erste-
res la¨sst sich durch Temperaturbehandlung um 100 ∘C leicht entfernen, wa¨hrend zweiteres
erst nach und nach bei ho¨heren Temperaturen und/oder Unterdruck aus der Struktur ent-
weicht [86,262,263]. Die Diffraktogramme scheinen also vor allem den Einfluss von Kristall-
wasser zu veranschaulichen, wohingegen in den Photolumineszenzspektren die direkte Nach-
barschaft des Europiums und damit die direkt an dieses koordinierte Atome und Moleku¨le
entscheidend ist. Dies deckt sich mit der Beobachtung, dass sich das Fluoreszenzspektrum
von dehydratisiertem 13X in Bandenanzahl und -lage nicht von dem einer hydratisierten
Probe unterscheidet [263]. Da in diesen Untersuchungen der Einfluss der Temperatur auf
das Netzwerk im Vordergrund stand, wurden die Proben nicht unter Unterdruck getrock-
net und in Glasampullen eingeschweißt [86, 264], sondern u¨ber NH4Cl gelagert, um eine
gleichma¨ßige Luftfeuchtigkeit zu gewa¨hrleisten. Dadurch kann es natu¨rlich auch zur Rehy-
dratisierung kommen.
Die mittlere Zeile in Abbildung 6.2 zeigt die Diffraktogramme und die Photolumineszenz-
spektren der bei 830 ∘C behandelten Proben, erga¨nzt um zwei Proben die bei 810 ∘C fu¨r 3 h
und bei 880 ∘C fu¨r 2 h behandelt wurden.
Die Diffraktogramme sowie die Fluoreszenz- und Fluoreszenzanregungsspektren der bei 850 ∘C
fu¨r verschiedenen Zeitspannen behandelten Proben sind in der unteren Zeile von Abbildung
6.2 dargestellt. Alle Diffraktogramme wurden auf ihre ho¨chste Intensita¨t normiert, mit Aus-
nahme der beiden ro¨ntgenamorphen Proben (880 ∘C fu¨r 2 h und 850 ∘C fu¨r 11 h) entspricht
das bei allen dem {111}-Reflex bei ∼ 6 ∘2Θ. Wa¨hrend der Temperaturbehandlung bei 830 ∘C
ko¨nnen keine nennenswerten Entwicklungen in den Diffraktogrammen ausgemacht werden.
Die Intensita¨t aller Reflexe ist sehr gering, aber es kann kein amorpher Berg beobachtet
werden. Im Gegensatz dazu ist in der 850 ∘C Serie eine Entwicklung der Diffraktogramme
erkennbar. Nach 5 h Behandlungszeit sind die meisten Reflexe fast nicht mehr wahrnehmbar
und beginnend mit 7 h Behandlungszeit wa¨chst der amorphe Berg sichtbar, bis nach 11 h nur
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noch ein verschwindender Rest des {111} Reflexes zu erkennen ist. Damit ist der Eu-LSX
thermisch stabiler als der originale LSX. Dies ist klar auf den Ionenaustausch des Natriums
und Kaliums gegen Europium zuru¨ck zufu¨hren, da unterschiedliche ladungsausgleichende Io-
nen zu unterschiedlichem Amorphisierungs- und Rekristallisationsverhalten fu¨hren [8,52,53].
Die Fluoreszenz- und Fluoreszenzanregungsspektren aller oben erwa¨hnten Proben sind auf
der rechten Seite von Abbildung 6.2 dargestellt. Systematische A¨nderungen in diesen Spek-
tren abha¨ngig von Behandlungstemperatur oder -zeit sind fu¨r alle 5𝐷0 → 𝐹7 𝐽 (𝐽 = 0− 4)-
U¨berga¨nge sichtbar mit Ausnahme des 5𝐷0 → 𝐹7 3 -U¨bergangs, da dieser eine zu geringe
Intensita¨t aufweist.
In beiden Probenserien verschiebt sich das Maximum des 5𝐷0 → 𝐹7 0 -U¨bergangs mit wach-
sender Behandlungszeit um rund 2 nm zu geringeren Wellenla¨ngen und die Intensita¨t ver-
ringert sich. Der 5𝐷0 → 𝐹7 0 -U¨bergang kann nur beobachtet werden, wenn das Eu3+-Ion
eine Position mit C𝑛𝑣-, C𝑛- oder C𝑠-Symmetrie besetzt [265, 266]. Fu¨r Eu-Ionen in un-
terschiedlichen Umgebungen treten verschiedene 7𝐹0 Signale auf, wenn die Umgebung die
entsprechende Symmetrie aufweist [252, 264]. Normalerweise ist ein 0-0-U¨bergang durch
die ∆𝐽-Auswahlregel verboten. Dennoch kann er beobachtet werden, was mo¨glicherweise
an 𝐽-Mischungseffekten liegt, die wiederum durch Kristallfeldsto¨rungen verursacht wer-
den. Allerdings ist nur mit den erwa¨hnten Symmetriegruppen die Transformation der Iden-
tita¨tsdarstellung des 𝐽 = 0 Zustandes mo¨glich [252].
Die sta¨rksten Vera¨nderungen in den Photolumineszenzspektren erfa¨hrt der 5𝐷0 → 𝐹7 1 -
U¨bergang. Dieser zeit in der ersten Probe beider Serien die ho¨chste Intensita¨t und eine
Schulter auf der langwelligen Seite. Diese Schulter pra¨gt sich mit steigender Behandlungszeit
deutlich aus, da der Hauptpeak an Intensita¨t verliert. Diese Peakaufspaltung wird ebenfalls
durch eine Kristallfeldsto¨rung verursacht und ist ein Hinweis auf eine Eu3+ Umgebung mit
geringer Symmetrie. Die umgebenden Anionen (“Liganden“), die mit geringer Symmetrie an-
geordnet sind, verursachen verschiedene Wechselwirkungen mit den Orbitalen des Eu3+-Ions
und damit eine Aufspaltung der entarteten Orbitale in diverse Energieniveaus. Somit sind
verschiedenste U¨berga¨nge zu den aufgespaltenen Energieniveaus mo¨glich in Abha¨ngigkeit
von der Besetzung und der Temperatur. Diese unterschiedlichen U¨berga¨nge sind in der Fein-
struktur des Spektrums beobachtbar [267]. In der 830 ∘C-Serie zeigt erst die fu¨r 20 h behan-
delte Probe im Vergleich mit der bei 880 ∘C fu¨r 2 h behandelten Probe keine Vera¨nderungen,
wa¨hrend in der 850 ∘C-Serie bereits ab der fu¨r 5 h behandelten Probe alle folgenden Spektren
den selben Verlauf aufweisen.
Fu¨r den 5𝐷0 → 𝐹7 2 -U¨bergang kann keine deutliche Entwicklung festgestellt werden. Im Ver-
gleich mit dem Ausgangsspektrum des Eu-LSX sind die Maxima aller temperaturbehandelten
Proben zu geringeren Wellenla¨ngen verschoben, wa¨hrend sich auf der langwelligen Seite ei-
ne Schulter ausbildet, sodass der Peak verbreitert erscheint. Jedoch ist weder abha¨ngig von
der Behandlungszeit noch in Abha¨ngigkeit von der Temperatur eine weitere Entwicklung
erkennbar. Die Ausbildung der Schulter wiederum wurde bereits fu¨r die bei geringen Tempe-
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raturen behandelten Proben beobachtet und als Hinweis auf den Dehydratisierungsprozess
interpretiert [86]. U¨ber die Intensita¨t des 5𝐷0 → 𝐹7 2 -U¨bergangs kann keine Aussage getrof-
fen werden, da alle Spektren auf diesen normiert wurden.
Im Fluoreszenzspektrum des Eu-LSX erscheint der 5𝐷0 → 𝐹7 4 -U¨bergang als dreifacher
Peak mit Maxima bei 688 nm, 693 nm und 698 nm. Mit dem ersten Temperaturbehandlungs-
schritt in beiden Probenserien intensiviert sich das gesamte Signal, wobei das langwelligste
Maximum am sta¨rksten wa¨chst und auch zu u¨ber 700 nm verschoben wird. Mit weiterer
Temperaturbehandlung nimmt die Intensita¨t des gesamten Peaks wieder ab, wobei das Ma-
ximum bei der geringsten Wellenla¨nge verschwindet und ein sehr asymmetrischer Peak mit
einem Maximum bei 703 nm zuru¨ck bleibt. Eine ausfu¨hrliche Untersuchung des 5𝐷0 → 𝐹7 4 -
U¨bergangs hat Chakraborty wa¨hrend der Faujasitsynthese vorgenommen [268]. Die zuletzt
beschriebenen Peakform wurde von ihm fu¨r Europiumionen im Zeolith P beobachtet und ba-
sierend auf Untersuchungen an SiO2-Glas [269] als Einbau des Europiums in das Netzwerk
interpretiert. Dies wa¨re sowohl ab 830 ∘C und 10 h als auch ab 850 ∘C und 5 h der Fall.
Die Fluoreszenzanregungsspektren zeigen die typischen klar ausgepra¨gten Peaks des Eu3+.
Mit Ausnahme der Schulter am Peak des 𝐹7 0 → 𝐿5 6-U¨bergangs, die wa¨hrend der Tempe-
raturbehandlung auftaucht, sind keine weiteren systematischen Vera¨nderungen im Vergleich
zum Spektrum des Eu-LSX beobachtbar.
Bei Bestrahlung der Proben mit UV-Licht steigt die visuell feststellbare Fluoreszenzinten-
sita¨t linear mit der Behandlungstemperatur und -zeit (siehe Fotografien in Abbildung 6.2).
Dies liegt in der verringerten Fluoreszenzlo¨schung durch steigende Unordnung im System be-
gru¨ndet. Die selbst verursachte Fluoreszenzlo¨schung ist beobachtbar, wenn die Konzentration
des Fluorophors die kritische Konzentration erreicht, das heißt die Wechselwirkung zwischen
Fluoreszenzzentren in Form von Energieu¨bertragungen oder nichtstrahlenden U¨berga¨ngen
wird so stark, dass die Fluoreszenzintensita¨t abnimmt [261, 270, 271]. Die kritische Konzen-
tration ha¨ngt sehr stark von der Gitterstruktur des umgebenden Materials ab [270, 272].
In der Kristallstruktur des Zeolithen mit festen Positionen fu¨r alle Kationen sind Wech-
selwirkungen zwischen benachbarten Eu3+ gut vorstellbar. Als Richtwert fu¨r Zeolithe gel-
ten 7mol% ab denen Konzentrationsfluoreszenzlo¨schung auftritt [273]. Der vorliegende Eu-
LSX entha¨lt 12mol% Eu2O3 vor (siehe Tabelle 3.1). Mit einsetzender Amorphisierung wird
die Zeolithstruktur mehr und mehr gesto¨rt und die direkten Wechselwirkungen zwischen
den Eu3+ Ionen wird unterbrochen, sodass die Fluoreszenzemission immer sta¨rker auftritt.
Daru¨ber hinaus kann auch an Europiumionen koordiniertes Wasser durch strahlungslose
U¨berga¨nge die Fluoreszenzintensita¨t verringern, da die Oberto¨ne der OH-Schwingungen in
der Gro¨ßenordnung der 5𝐷0 → 𝐹7 𝐽 liegen [264]. Mit der fortschreitenden Entfernung von
koordiniertem Wasser wa¨hrend der Temperaturbehandlung, wird auch die offensichtliche
Fluoreszenz sta¨rker.
Beim Vergleich der XRD Diffraktogramme und der Photolumineszenzspektren ist offensicht-
lich, dass die strukturellen Vera¨nderungen wa¨hrend des Kollaps in den Diffraktogrammen als
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Abbildung 6.3: Das Asymmetrieverha¨ltnis A𝑠 (das Verha¨lntis des
5𝐷0 → 𝐹7 2 -U¨bergangs
u¨ber den 5𝐷0 → 𝐹7 1 -U¨bergang) u¨ber der Behandlungszeit fu¨r die zwei Pro-
benserien, die bei 830 ∘C und 850 ∘C behandelt wurden. Die Linien dienen
nur der optischen Orientierung.
kontinuierliche Vera¨nderung auftreten, wa¨hrend die Fluoreszenzspektren detailiertere Infor-
mationen zeigen. Die Ro¨ntgenbeugungspulverdiffraktometrie untersucht das Netzwerk durch
Beugung an Netzebenen und ist demnach eine Methode fu¨r langreichweitige Ordnungen. Im
Gegensatz dazu untersucht die Photolumineszenzspektroskopie die direkte Umgebung des
emittierenden Ions, wodurch das Emissionsspektrum im analysierten Fall stark von der Um-
gebung des Eu3+ Ions abha¨ngt [252,274].
Eine u¨bliche Methode der Auswertung von Fluoreszenzspektren in Bezug auf die Sym-
metriea¨nderungen um das Eu3+ Ion ist die Untersuchung des Asymmetrieverha¨ltnisses A𝑠.
Dies ist das Intensita¨tsverha¨ltnis des 5𝐷0 → 𝐹7 2 -U¨bergangs u¨ber den 5𝐷0 → 𝐹7 1 -U¨bergang
[252,253,258]. Es ist also das Verha¨ltnis eines elektronischen Dipolu¨bergangs, der stark von
der Umgebungssymmetrie abha¨ngt u¨ber einen magnetischen Dipolu¨bergang, der unabha¨ngig
von der Umgebung ist. Das A𝑠 in Abha¨ngigkeit von der Behandlungszeit fu¨r die beiden 830
∘C
und 850 ∘C Probenserien sind in Abbildung 6.3 dargestellt. Die nicht temperaturbehandelte
Eu-LSX Probe hat ein A𝑠 von 1,9. Dieser recht geringer Wert ist typisch fu¨r kristalline Ma-
terialien [275]. Mit steigender Behandlungszeit nimmt das A𝑠 fu¨r beide Serien zu, wobei ein
wesentlich sta¨rkerer Anstieg fu¨r die 850 ∘C Probenserie zu verzeichnen ist. Ein ho¨herer A𝑠
Wert entspricht einer sta¨rker ungeordneten Umgebung des Eu3+ Ions. Fu¨r die 850 ∘C Pro-
benserie ist nach 5 h ein Plateau mit einem Wert von rund 3,4 erreicht, wa¨hrend die 830 ∘C
Probenserie ein kontinuierlicher Anstieg von A𝑠 bis zu einem Wert von 3,2 zu verzeichnen
ist. Auch die Probe, die bei 880 ∘C fu¨r 2 h behandelt wurde, hat einen A𝑠 Wert von rund 3,2.
Werte von 2 bis 7 sind typisch fu¨r Oxidgla¨ser [276].
Diese Entwicklung deckt sich auch mit den offensichtlichen Vera¨nderungen in den Fluores-
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Abbildung 6.4: Thermogravimetriesignal des EuLSX von 40 ∘C bis 1300 ∘C bei einer Aufhei-
zgeschwindigkeit von 20K/min.
zenzspektren. Die A𝑠 Auftragung (Abbildung 6.3) zeigt sehr anschaulich einen U¨bergang
von der U¨bergangsphase zum Endzustand in der 850 ∘C Probenserie nach ∼ 6 h. Ab Probe
850 ∘C 7h ist ein wachsender amorpher Berg in den XRD-Diffraktogrammen zu erkennen.
Die lokalen Symmetriea¨nderungen scheinen also wesentlich eher abgeschlossen als die Struk-
tura¨nderungen des Netzwerkes, die durch Ro¨ntgenbeugung detektierbar sind. In der 830 ∘C
Probenserie wird in der A𝑠 Auftragung kein Plateau erreicht. Es kann also nicht abschließend
gekla¨rt werden, ob die lokalen Symmetriea¨nderungen nach 20 h bei 830 ∘C abgeschlossen sind.
Um auszuschließen, dass die beobachteten Symmetriea¨nderungen auch bei den Proben der
830 ∘C und 850 ∘C-Serien durch die Abgabe von sta¨rker gebundenem Wasser verursacht wird,
wurde eine Thermogravimetriemessung an einer nicht temperaturbehandelten Eu-LSX Pro-
be vorgenommen. Diese ist in Abbildung 6.4 dargestellt. Deutlich zu erkennen ist ab ∼ 100 ∘C
ein steiler Abfall der Kurve bis auf etwa 82% bei 300 ∘C. Anschließend erfolgt ein flacherer
Abfall bis auf 80% bei 800 ∘C. Diese beiden Effekte lassen sich gut mit der Abgabe des Kris-
tallwassers und der anschließenden Abgabe von an Alkali- und Europiumionen koordiniertes
Wasser erkla¨ren. Insgesamt ist die Wasserabgabe ab 800 ∘C beendet und es erfolgt keine wei-
tere Massea¨nderung. Damit besta¨tigt sich die bisherige Interpretation, dass die beobachtete
Zunahme im A𝑠 auf Netzwerkumwandlungen zuru¨ck zufu¨hren ist.
6.2 dynamische Untersuchungen
Abbildung 6.5 zeigt die bei Raumtemperatur gemessenen Abklingkurven (links) und ei-
ne Auftragung der Lebenszeiten u¨ber die Behandlungstemperatur (rechts). Es wurde mit
392 nm angeregt und die Emission bei 612 nm gemessen. Bei logarithmischer Auftragung
zeigen alle Abklingkurven ein lineares Verhalten, sodass sie mit einem einfach exponentiellen
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Abbildung 6.5: Links: Normierte und bei Raumtemperatur gemessene Abklingkurven und
rechts: die Auftragung der Lebenszeit u¨ber die Behandlungstemperatur der
bei geringen Temperaturen behandelten Proben.
Fit 𝐼(𝑡) = 𝐼(𝑡0)e
−𝑡/𝜏 + 𝑦0 angepasst werden ko¨nnen. Die Lebenszeiten steigen bei Behand-
lungstemperaturen oberhalb von 150 ∘C an, weisen aber insgesamt immer noch sehr geringe
Werte auf. Diese Beobachtung deckt sich mit den Fotografien und den aufgefu¨hrten Gedan-
ken zur Fluoreszenzlo¨schung.
An Europiumionen koordiniertes Wasser fu¨hrt u¨ber nichtstrahlende U¨berga¨nge durch die
OH-Schwingungen zur Fluoreszenzintensita¨tsverringerung bzw. wird auch in den Lebenszei-
ten sichtbar [252,264]. Dieser Einfluss ist so ausgepra¨gt, dass er bei vorhandenen Vergleichs-
messungen in D2O sogar zur Bestimmung der Anzahl der an das Europium koordinierten
Wassermoleku¨le genutzt werden kann [277–279]. Barthelemy beobachtet fu¨r eine Vielzahl
an organischen und anorganischen Komplexen a¨hnliche Lebenszeiten in D2O, sodass er eine
vereinfachte Formel einfu¨hrt [280],
𝑛𝐻2𝑂 = 1, 05
1
𝜏𝐻2𝑂
− 0, 7. (6.1)
Dabei muss 𝜏𝐻2𝑂 in ms eingesetzt werden. Beide Varianten sind nur als Hinweis auf die
Gro¨ßenordnung der koordinierten Wassermoleku¨le zu betrachten und mit einem Fehler von
± 0,5 angegeben [252]. Unter Verwendung von Gleichung (6.1) wurde fu¨r die drei Proben bis
150 ∘C 𝑛𝐻2𝑂 ≈ 3 berechnet und fu¨r die beiden Proben, die bei 300 ∘C und 600 ∘C behandelt
wurden, ergeben sich Werte von 𝑛𝐻2𝑂 ≈ 2, 2 bzw. 𝑛𝐻2𝑂 ≈ 1, 9. Diese Entwicklung stimmt gut
mit dem Thermogravimetriesignal (Abbildung 6.4) u¨berein. Die Wasserabgabe bis ∼ 300 ∘C
betrifft das nicht koordinativ gebundene Kristallwasser und hat damit keinen Einfluss auf
die Lebenszeiten. Ab 300 ∘C wird nur noch eine geringe Menge Wasser abgegeben, jedoch ist
dieses dann das direkt ans Europium gebundene, sodass dieser Effekt auch in den Lebenszei-
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Abbildung 6.6: Normierte und bei Raumtemperatur gemessene Abklingkurven der links:
830 ∘C und mitte: 850 ∘C Serien und rechts: die Auftragung der Lebenszei-
ten u¨ber die Behandlungstemperatur. Fu¨r die meisten Proben dieser Serien
wurden zwei Lebenszeiten festgestellt.
ten sichtbar wird. Nach der Wasserabgabe kann es zu einer Umordnung der Europiumionen
im Kristallgitter, wie Lee berichtet [86]. Die von ihm unter Unterdruck und in Glaszylinder
eingeschweißten Zeolith Y Proben wurden bei Temperaturen bis 400 ∘C behandelt. Die bei
100 ∘C dehydratisierte Probe weist eine Lebenszeit von 0,29ms auf, vergleichbar mit dem hier
gefundenen Wert fu¨r die drei ersten Proben. Dies entspricht auch im Vergleich der Spektren
der temperaturbehandelten und einer wa¨ssrigen Probe einer teilweise hydratisierten Umge-
bung des Europiumions. Fu¨r die bei ho¨heren Temperaturen behandelten Proben findet Lee
mindestens zwei Lebenszeiten, die er durch unterschiedliche kristallografische Positionen er-
kla¨rt, auf die sich die Europiumionen im Verlauf des Dehydratisierungsprozesses umordnen.
Die hier untersuchten Proben weisen bis einschließlich 600 ∘C ein monoexponentielles Ab-
klingverhalten der Fluoreszenz auf, was ein sehr starkes Indiz dafu¨r ist, dass das Europium
in nur einer koordinativen Umgebung im LSX vorliegt [264,281].
Fu¨r die beiden Probenserien bei ho¨heren Temperaturen sind die Abklingkurven (links und
mitte) und die Auftragung der Lebenszeiten gegen die Behandlungszeit (rechts) in Abbil-
dung 6.6 dargestellt. Alle Kurven der 830 ∘C Probenserie und die ersten drei der 850 ∘C
Probenserie zeigen in der logarithmischen Darstellung einen gebogene Form, sodass sie mit
Gleichung 𝐼(𝑡) = 𝐼1(𝑡0)e
−𝑡/𝜏1+𝐼2(𝑡0)e−𝑡/𝜏2+𝑦0 ausgewertet wurden, die in zwei Lebenszeiten
je Abklingkurve resultieren. Dies kann durch Eu3+ Ionen in unterschiedlichen Umgebungen
erkla¨rt werden [264,282]. Die detailierten Fitdaten zu allen Abklingkurven sind in Tabelle 6
im Anhang gelistet. Aus der Entwicklung der Diffrakrogrammen der entsprechenden Proben
(Abbildung 6.2) ist ersichtlich, dass diese Proben aus intakten kristallinen, aber auch schon
deformierten Bereichen aufgebaut sind, in denen sich jeweils Eu3+ Ionen befinden ko¨nnen.
Begru¨ndet durch die Lebenszeitmessungen an den bei geringen Temperaturen ausgelagerten
Proben, entspricht die kurze Lebenszeit von 𝜏1 ∼ 0,4ms den Eu3+ Ionen, die sich im kris-
tallinen Teil des dehydratisierten Zeoliths befinden. Der Einfluss von Wasser kann in diesem
Temperaturbereich ausgeschlossen werden, da zwischen 600 ∘C und 800 ∘C keine Entwicklung
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im Thermogravimetriesignal (Abbildung 6.4) zu beobachten ist und auch die Lebenszeit der
bei 600 ∘C fu¨r 1 h behandelten Probe mit den ersten Werten der beiden Hochtemperaturse-
rien u¨bereinstimmt. Demzufolge entsprechen die la¨ngeren Lebenszeiten 𝜏2 ∼ 1,2ms bis 2ms
Eu3+ Ionen in ungeordneter Umgebung [259, 283]. Was durch den Fakt gestu¨tzt wird, dass
𝜏2 mit la¨ngerer Behandlungszeit zunimmt, wa¨hrend 𝜏1 mehr oder weniger konstant bleibt.
Fu¨r die Proben die bei 850 ∘C fu¨r mindestens 7 h behandelt wurden, liegt ein monoexpo-
nentielles Abklingen vor, das einer amorphen Umgebungen entsprechenden Lebenszeit von
2ms entspricht. Der Umwandlungsprozess in der direkten Europiumnachbarschaft scheint
abgeschlossen und dieses liegt nur noch in einer Koordinationsumgebung vor.
Beim Vergleich der Entwicklungen von A2 (Abbildung 6.3) und 𝜏2 (Abbildung 6.6 rechts) ist
erstaunlich, wie a¨hnlich sich beide sind.
6.3 Zusammenfassung
Mit den Untersuchungen am Eu3+ ausgetauschten LSX (Eu-LSX) konnten durch zwei ver-
schiedene Methoden zwei verschiedene Verla¨ufe der Temperaturbehandlung aufgezeigt wer-
den. Mittels Ro¨ntgenbeugung konnte der generelle Verlust an Fernordnung und Kristallinita¨t
wa¨hrend der Temperaturbehandlung bis zur totalen Ro¨ntgenamorphisierung beobachtet wer-
den, wie sie bereits aus den Untersuchungen am originalen LSX bekannt waren (siehe Kapitel
4.1). Wohingegen die Photolumineszenzspektroskopie die direkte Umgebung der Eu3+ Ionen
zeigt, wodurch wesentlich lokalere strukturelle A¨nderungen detektiert werden ko¨nnen, die
ebenfalls auf einen U¨bergang von kristalliner zu ungeordneter Umgebung hinweisen.
Es konnte nicht abschließend gekla¨rt werden, an welchen kristallografischen Positionen das
Europium im Zeolith eingebaut wird, bzw. ob es wa¨hrend der Dehydratisierung zur Umla-
gerung kommt. Die Diffraktogramme fu¨r die bis 600 ∘C behandelten Proben legen durch die
am besten passende Vergleichskristallstruktur (ICSD 200506) wenigstens zwei Positionen (II
und I’) nahe, die unterschiedliche Koordinationen aufweisen. Oberhalb von 100 ∘C sind durch
das Verdampfen von nicht gebundenem Kristallwasser starke Intensita¨tsvera¨nderungen von
drei Reflexen zu beobachten. Im Gegensatz dazu lassen sich in den Fluoreszenzspektren keine
Hinweise auf verschiedene koordinative Umgebungen der Europiumionen finden. In diesen
ist der Einfluss des direkt an die Europiumionen koordinierten Wassers von wesentlicher
Bedeutung. Dieses scheint beruhend auf der ansteigenden Lebenszeit und der Entwicklung
im 5𝐷0 → 𝐹7 2 -U¨bergang oberhalb von 150 ∘C zu entweichen. Die zweistufige Wasserabgabe
la¨sst sich durch die Entwicklung des Thermogravimetriesignals besta¨tigen. Entscheidend fu¨r
die Schlussfolgerung auf nur eine koordinative Umgebung aller Eu3+-Ionen ist das Vorliegen
einer monoexponentiellen Abklingkurve, die in jeweils einer Lebenszeit resultiert. Diese stei-
gen ab 300 ∘C leicht an, was ebenfalls durch den Dehydratisierungsprozess verursacht wird,
da die OH-Schwingungen des Wasser durch nichtstrahlende U¨berga¨nge die Fluoreszenzle-
benszeit verku¨rzen.
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Die Entwicklungen in den Fluoreszenz- und Fluoreszenzanregungsspektren, dem A𝑠-Verha¨lt-
nis und den Lebenszeiten fu¨r die ganze 830 ∘C Probenserie und die 850 ∘C Proben bis 5 h
Behandlungszeit zeigen die Umwandlung des kristallinen Zeolithen in eine U¨bergangsphase.
Fu¨r diese Proben steigt das Asymmetrieverha¨ltnis kontinuierlich an und es liegen zwei
Lebenszeiten vor, welche das Auftreten eines noch kristallinen Bereichs und eines bereits
in Umwandlung begriffenen Bereichs verdeutlicht. Fu¨r die Umwandlung von Eu-LSX zur
U¨bergangsphase wird ein Ordnungs-Ordnungs-U¨bergang unter Topologieerhaltung angenom-
men [1], der keinen Einfluss auf das Erscheinungsbild der Ro¨ntgendiffraktogramme hat.
Die gesamte Wasserabgabe ist ab 800 ∘C beendet, sodass alle beobachteten Vera¨nderungen
oberhalb von 800 ∘C Netzwerka¨nderungen entsprechen.
Nach 5 h Behandlungszeit bei 850 ∘C treten keine weiteren A¨nderungen in den erwa¨hnten
Photolumineszenzspektren bzw. -messungen auf. Das A𝑠 Verha¨ltnis und die Fluoreszenz-
lebenszeit zeigen typische Werte fu¨r amorphe Strukturen, auch wenn die Diffraktogramme
noch kristalline Bereiche belegen. Es scheint ein Endzustand erreicht zu sein, der mit der
HDA Phase assoziiert werden kann, in der die direkte Umgebung der Eu3+ Ionen bereits in
ungeordneter Form vorliegt, wa¨hrend die globale Struktur des Zeolithen noch nicht ga¨nzlich
kollabiert ist. Dieser kontinuierliche U¨bergang la¨sst sich durch den demna¨chst erscheinen-
den Artikel von Wondraczek et al. besta¨tigen [32], in dem in-situ-Hochtemperatur-XRD-
Messungen des LSX mit einem zweistufigen Prozess ausgewertet werden. Dadurch, dass
es sich bei den U¨berga¨ngen um kontinuierliche Prozesse handelt, liegen auch mindestens
zwei Phasen parallel vor. Wobei wohl die HDA-Phase, das Erscheinungsbild der Fluores-
zenzspektren beeinflusst, wa¨hrend die noch restliche U¨bergangsphase fu¨r das Auftreten von
Ro¨ntgenreflexen verantwortlich ist. Fraglich bleibt, ob das Europium wa¨hrend des U¨bergangs
zur HDA als Netzwerkbildner in das Netzwerk eingebaut wird, wie es die Form des 𝐹7 4 Peaks




Diese Arbeit umfasst neuartige, vertiefende Untersuchungen zum Ablauf des Zeolithkol-
lapsprozesses und der dabei auftretenden Phasen.
Mittels ex-situ durchgefu¨hrter Temperaturamorphisierung am Alumosilikatzeolith LSX konn-
te eine ro¨ntgenamorphe Phase erreicht werden, die bei weiterer Temperaturbehandlung erst
zu Carnegieit und anschließend zu Nephelin kristallisiert. Diese beiden Kristallphasen ent-
sprechen in ihrer Kristallstruktur den beiden Hochtemperaturmodifikationen des Quarzes
Cristobalit und Tridymit. Der Vergleich des amorphisierten LSX mit einem schmelzgegos-
senen Glas der selben chemischen Zusammensetzung la¨sst keine Unterschiede im 𝑇𝑔 und
in der kurzreichweitigen Struktur erkennen. Letztere wurde mittels Festko¨rper-NMR- und
WAXS-Messungen untersucht. Die mittelreichweitige Ordnung hingegen zeigt bei Raman-
Spektroskopieuntersuchungen eine etwas offenere Struktur des amorphisierten LSX. Der
gro¨ßte Unterschied zwischen beiden Phasen tritt im Kristallisationsverhalten auf, wa¨hrend
im DSC Signal fu¨r den amorphisierten Zeolith zwei gut separierte Signale fu¨r Carnegieit
und Nephelin auftreten, u¨berlagern diese beiden Signale in der Glasprobe stark. Da dieses
Verhalten jedoch bei Temperaturen oberhalb von 𝑇𝑔 auftritt, lassen sich daraus nur bedingt
Ru¨ckschlu¨sse auf LSX und Glas bei Raumtemperatur ziehen. Die entscheidendste Frage-
stellung aus dem ersten Teil der Arbeit bestand darin, eine Einordnung des amorphisierten
Zeoliths in Bezug auf das perfekte Glas vorzunehmen. Der Vergleich der fiktiven Tempera-
turen einer Reihe unterschiedlich schnell geku¨hlter Gla¨ser und des amorphen Zeolith zeigt
jedoch, dass dieser lediglich einem mit etwa 10K/min geku¨hltem Glas entspricht und sich
damit deutlich vom unendlich langsam geku¨hlten Glas unterscheidet. Daraus kann nicht ge-
schlussfolgert werden, dass amorphisierte Zeolithe generell keinen Beitrag zur Problematik
des perfekten Glases liefern ko¨nnen, sondern lediglich, dass eine extern bis zur vollsta¨ndigen
Ro¨ntgenamorphisierung behandelte Probe der HDA-Phase entspricht, wie auch die vorange-
gangenen Untersuchungen nahe legen. Eine geringe Entropie aufgrund von stark geordneten
Strukturen, die einen Hinweis auf das perfekte Glas liefern ko¨nnten, wird hingegen von der
LDA-Phase erwartet [33,35], welche im Amorphisierungsprozess vor der HDA-Phase auftre-
ten sollte. In den in-situ und ex-situ durchgefu¨hrten Amorphisierungsuntersuchungen wurde
kein Hinweis auf die LDA-Phase gefunden.
Im Gegensatz dazu konnten in den isothermen MD-Simulationen am SiO2-Faujasit bei fu¨nf
verschiedenen Temperaturen eine Mehrstufigkeit des Kollapsprozesses ausgemacht werden.
Wa¨hrend der ersten Phase steigt der Druck im System stark an und die Si-O-Bindungen
verku¨rzen sich, aber in den einzeln untersuchten Struktureinheiten sind keine Deformatio-
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nen zu erkennen. Diese Phase wird als Kompression der Struktur gedeutet. In der zwei-
ten Phase beginnt der Kollaps des Systems, der mit Druckverlust, Energiezunahme, Si-O-
Bindungsla¨ngenregeneration und erkennbaren Deformationen in einzelnen Strukturelemen-
ten einhergeht. Der U¨bergang von dieser Phase in den Endzustand wird von Bindungs-
bru¨chen begleitet, die auch die Reversibilita¨t der Simulationen beendet. Dies ist ein starker
Hinweis auf das Erreichen der HDA-Phase als Endzustand des Prozesses. Der interne Druck
und die Gesamtenergie des Systems a¨ndern sich kaum noch, die Si-O-Paarverteilungsfunk-
tionen entsprechen denen einer amorphen Phase und insbesondere vom Superka¨fig sind nur
noch geringe Reste zu erkennen. Eine direkte Zuordnung einer der ersten beiden Phasen zur
LDA-Phase konnte aufgrund der vorliegenden Daten nicht vorgenommen werden. Trotzdem
konnte die generelle Mehrstufigkeit des Kollapsprozesses mittels MD-Simulationen gezeigt
werden. Auch die ku¨rzlich vero¨ffentlichte These, dass es sich beim Zeolith-LDA-U¨bergang um
einen Ordnungs-Ordnungs-U¨bergang unter Topologieerhaltung und erst beim LDA-HDA-
U¨bergang um einen Ordnungs-Unordnungs-U¨bergang unter Topologieverlust handelt [32],
passt sehr gut zu den beobachteten Ergebnissen.
Um auch einen experimentellen Nachweis der Mehrstufigkeit des Kollapsprozesses zu errei-
chen wurden ex-situ-Amorphisierungsuntersuchungen an Eu3+-ausgetauschtem LSX vorge-
nommen. Die temperaturbehandelten Proben wurden anschließend mittels XRD- und Pho-
tolumineszenzspektroskopie untersucht. Durch die zwei Methoden konnten zwei verschiede-
ne Prozesse beobachtet werden. Die Ro¨ntgenbeugungsuntersuchungen zeigten den generellen
Verlust der Fernordnung bis hin zur vollsta¨ndigen Amorphisierung wa¨hrend der Temperatur-
behandlung. Die Photolumineszenzuntersuchungen zeigten wa¨hrend einer U¨bergangsphase
das Ansteigen des Asymmetrieverha¨ltnisses A𝑠 und das Auftreten von zwei Lebenszeiten der
angeregten Eu-Ionen, welche einer kristallinen und einer amorphen Umgebung der Eu3+-
Ionen entsprechen. Die Lebenszeit fu¨r die amorphe Umgebung nimmt zu und erreicht schließ-
lich nach einer gewissen Behandlungszeit ein Plateau, ab welcher auch nur noch eine Lebens-
zeit festgestellt werden kann. Bei diesem U¨bergang erreicht auch der Wert fu¨r A𝑠 ein Plateau,
wa¨hrend die Diffraktogramme noch schwache Reflexe aufweisen. Diese Beobachtungen un-
termauern die These, dass es eine U¨bergangsphase vor Erreichen des Kollapsendzustandes
gibt, welcher strukturell mit einem schmelzgegossenem Glas gleichgesetzt werden kann. Aller-
dings kann nicht klar gezeigt werden, dass es sich bei der U¨bergangsphase um eine amorphe
Phase handelt, auch wenn vom gleichzeitigen Vorliegen von mehreren Phasen ausgegangen
wird [32,36].
Zusammenfassend konnte gezeigt werden, dass der Zeolitkollaps als mehrstufiger Prozess
abla¨uft. Die Beschaffenheit der U¨bergangsphase konnte dabei nicht abschließend gekla¨rt
werden, da sie nicht separat stabilisiert werden konnte. Hier sind weiterfu¨hrende Untersu-
chungen notwendig. Falls sich besta¨tigen la¨sst, dass die U¨bergangsphase von amorpher Natur
ist, sind auch Aussagen in Bezug auf das perfekte Glas denkbar.
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1 Fitdaten der in-situ-Hochtemperatur-XRD-Messungen
isothermer Kollaps des LSX
Tabelle 1: Fitdaten der mit Formel (4.2) angepassten Fla¨che 𝐴({111}) u¨ber Zeit 𝑡 Auftra-
gung, der isothermen in-situ-HT-XRD-Messung.
T 𝐴(𝑡0) 𝐾 𝑦0 R
2
[∘C] Wert Fehler Wert Fehler Wert Fehler
829 181,48 2,19 9,73E-4 1,90E-5 14,00 0,33 0,9949
851 193,13 2,13 1,50E-3 2,49E-5 13,00 0,34 0,9952
857 140,66 1,43 4,20E-3 5,59E-5 6,01 0,15 0,9988
866 217,65 2,83 2,76E-3 5,07E-5 9,89 0,37 0,9965
884 226,37 13,30 7,07E-3 4,69E-4 15,95 1,02 0,9843
Tabelle 2: Fitdaten der mit Formel (4.2) angepassten Fla¨che 𝐴({533}) u¨ber Zeit 𝑡 Auftra-
gung, der isothermen in-situ-HT-XRD-Messung.
T 𝐴(𝑡0) 𝐾 𝑦0 R
2
[∘C] Wert Fehler Wert Fehler Wert Fehler
820 20,68 0,24 3,90E-4 1,39E-5 7,69 0,22 0,9948
833 7,74 0,16 5,06E-4 1,71E-5 2,11 0,03 0,9850
842 6,25 0,14 1,20E-3 5,98E-5 2,74 0,06 0,9929
849 23,92 0,49 3,72E-3 1,05E-4 4,34 0,05 0,9930
859 28,58 0,66 4,20E-3 1,22E-4 4,55 0,06 0,9942
dynmischer Kollaps des LSX
Tabelle 3: Die fu¨r die Kissingerauftragung nach Gleichung (4.1) verwendeten Parameter aus
den dynamischen in-situ-HT-XRD-Messungen. (𝑇𝑊𝑃 - Temperatur des Wende-
punkts als Temperatur der gro¨ßten Reaktivita¨t)
113
{111} {220}
Heizrate 𝑇𝑊𝑃 Heizrate 𝑇𝑊𝑃
[K/min] [∘C] [K/min] [∘C]
2,23 863,3 2,18 834,4
5,32 884,8 5,25 849,3
7,67 887,2 7,52 866,0
0,56 828,5 0,54 810,3
isotherme Rekristallisation Carnegieit
Tabelle 4: Fitdaten der mit Formel (4.4) angepassten Fla¨che 𝐴({111}) u¨ber Zeit 𝑡 Auftra-
gung, der isothermen in-situ-HT-XRD-Messung.
T 𝐾 𝑡0 𝑛 R
2
[∘C] Wert Fehler Wert Fehler Wert Fehler
833 2,10E-11 2,78E-11 9,73E-4 1,90E-5 2,5 0,14 0,98556
849 9,69E-11 9,14E-13 4,20E-3 5,59E-5 2,5 0,00 0,99567
859 2,43E-10 1,33E-11 2,76E-3 5,07E-5 2,5 0,00 0,99222
Arrhenius- und Kissingerauftragungen
Tabelle 5: Fitergebnisse der Arrhenius- bzw. Kissingerauftragungen aller in-situ Messungen
aus Kapitel 4.2.(Carn - Carnegeit, Neph - Nephelin, dyn - dynamisch, isoth -
isotherm)
Gera¨t System Netzebene Methode ln𝐾0 𝐸𝑎[kJ/mol] R
2
Wert Fehler Wert Fehler
DSC
LSX - dyn 547,5 8,2 0,99207
Carn - dyn 22,2 1,1 356,8 8,2 0,99158
Neph - dyn 419,9 7,5 0,90660
XRD
LSX {111} isoth 34,4 10,4 377,9 65,8 0,77864
LSX {533} isoth 69,6 15,8 705,8 145,9 0,84842
LSX {111} dyn 28,7 3,6 434,3 34,0 0,98187
LSX {220} dyn 35,0 6,3 482,5 58,6 0,97966
Carn {111} isoth 82,8 2,8 981,1 25,8 0,99796
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2 Fitdaten der dynamischen Lebenszeitfluoreszenzmessungen
Tabelle 6: Fitdaten der Fluoreszenzabklingkurven zur Ermittlung der Lebenszeit. (𝑡 - Be-
handlungszeit, 𝐼(𝑡0) - Pra¨exponentieller Faktor, 𝜏 - Fluoreszenzlebenszeit, 𝑦0 -
Ordinatenkorrekturwert)
T t 𝐼1(𝑡0) 𝜏1 [ms] 𝐼2(𝑡0) 𝜏2 [ms] 𝑦0 𝜒
2
[∘C] [h] Wert Fehler Wert Fehler Wert Fehler Wert Fehler Wert Fehler
20 3762,2 8,8 0,277 8,4E-4 - - - - 4,0 0,38 1,06
75 1 4612,9 6,8 0,282 4,3E-4 - - - - 0,5 0,25 1,02
150 1 4460,4 9,6 0,277 7,9E-4 - - - - 5,3 0,42 1,07
300 1 1539,4 5,1 0,364 1,8E-3 - - - - 3,4 0,37 1,06
600 1 4698,5 8,2 0,398 9,9E-4 - - - - 8,8 0,30 1,27
830 3 3941,5 16,2 0,391 5,4E-3 602,9 5,7 1,13 2,1E-2 3,7 0,28 1,11
830 5 3633,5 16,2 0,380 2,5E-3 698,2 5,7 1,15 3,3E-2 3,8 0,30 0,91
830 10 2226,7 20,7 0,419 1,1E-2 1456,1 7,1 1,61 1,3E-2 2,8 0,37 1,10
830 15 2632,3 22,0 0,411 9,7E-3 1599,9 7,3 1,63 1,3E-2 3,4 0,37 1,19
830 20 1310,1 21,8 0,619 3,4E-2 3093,8 9,2 2,03 9,2E-3 1,5 0,33 1,05
850 1 3992,6 19,53 0,405 3,08E-3 402,2 5,28 1,52 4,9E-3 -1,7 0,38 1,09
850 3 3087,7 21,5 0,430 8,3E-3 1366,5 6,93 1,60 1,3E-2 1,6 0,27 1,14
850 5 1404,0 9,2 0,627 2,9E-2 2884,8 9,2 1,99 9,6E-3 1,3 0,35 0,97
850 7 - - - - 4320,6 7,10 1,93 4,3E-3 2,3 0,26 1,16
850 9 - - - - 4739,4 7,42 1,95 3,9E-3 0,3 0,29 1,07
850 11 - - - - 4386,1 7,3 1,92 4,8E-3 -0,9 0,36 1,08
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